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Le siliĐiuŵ ĐƌistalliŶ ŵassif est aujouƌd’hui le ŵatĠƌiau le plus utilisĠ daŶs l’iŶdustƌie 
microélectronique et photovoltaïque. Ces dernières années, la réduction des dimensions du 
“i à l’ĠĐhelle nanométrique a apporté de nouvelles fonctionnalités qui ont permis 
d’eŶǀisageƌ de Ŷoŵďƌeuses appliĐatioŶs à ďase de ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ ;ŶĐ-Si) et suscité 
uŶ tƌğs foƌt eŶgoueŵeŶt de la ƌeĐheƌĐhe. Pouƌ l’aŶŶĠe ϮϬϭϮ, oŶ ƌeĐeŶse aiŶsi suƌ Google 
ScholarTM 1800 publications liées aux nc-“i. Ce Ŷoŵďƌe s’Ġlğǀe à ϭϮϴϬϬ si l’oŶ iŶtğgƌe tous les 
articles parus depuis 1990. En particulier, les matériaux nanocomposites comportant des nc-
“i ŶoǇĠs daŶs uŶe ŵatƌiĐe diĠleĐtƌiƋue aŵoƌphe oŶt fait l’oďjet d’uŶ Ŷoŵďƌe important de 
puďliĐatioŶs. Tƌois doŵaiŶes d’appliĐatioŶ ŵotiǀeŶt Đes Ġtudes : les sǇstğŵes optiƋues Ƌui 
s’appuieŶt suƌ les pƌopƌiĠtĠs d’ĠŵissioŶ des ŶĐ-Si dans le visible et à température ambiante, 
les mémoires non-ǀolatiles Ƌui s’iŶtĠƌesseŶt auǆ pƌopƌiĠtĠs de chargement électrique des 
nc-Si, et les systèmes photovoltaïques tels que les cellules multi-jonction à nc-Si qui reposent 
sur les phénomènes de confinement quantique au sein des nc-Si. 
La fabrication des nanostructures de silicium est parfaitement compatible avec les 
teĐhŶologies eǆistaŶtes. Toutefois, afiŶ d’ġtƌe iŶtĠgƌĠes aǀeĐ suĐĐğs daŶs les dispositifs opto- 
et microélectroniques, les nc-Si doivent avoir des propriétés maîtrisées, taŶt d’uŶ poiŶt de 
ǀue d’uŶe paƌtiĐule isolĠe Ƌue d’uŶ eŶseŵďle de particules en interaction dans une matrice 
amorphe. UŶe paƌtiĐule peut ġtƌe ƌepƌĠseŶtĠe de façoŶ siŵple à paƌtiƌ d’uŶ ǀoluŵe et de sa 
surface dont les propriétés sont distinctes. Les phénomènes de volume ont été largement 
étudiés dans le but de mettre en évideŶĐe l’effet de ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue à l’oƌigiŶe des 
propriétés spécifiques des nc-Si (photoluminescence, gain optique, blocage de Coulomb, 
disĐƌĠtisatioŶ des Ġtats d’ĠŶeƌgieͿ. EŶ ƌeǀaŶĐhe, il eǆiste uŶe laĐuŶe iŵpoƌtaŶte ĐoŶĐeƌŶaŶt 
les propriétés de la surface. Ces dernières ne doivent pourtant pas être négligées. En effet, 
avec la réduction de la taille des nanostructures, le rapport surface/volume augmente de 
façon drastique et les phénomènes de surface deviennent de plus en plus prononcés. 
Autrement dit, les propriétés physico-chimiques des nc-Si et des ensembles de nc-Si sont 
foƌteŵeŶt iŶflueŶĐĠes paƌ la Ŷatuƌe de la suƌfaĐe et des iŶteƌfaĐes Ƌu’il est doŶĐ ŶĠĐessaiƌe 
de maîtriser. 
Un autre aspect concernant les ensembles de nc-Si noyés dans une matrice amorphe, et qui 
a été peu abordé, est le rôle de la matrice. De Ŷoŵďƌeuses Ġtudes s’iŶtĠƌesseŶt eŶ effet auǆ 
propriétés des nc-“i saŶs pƌeŶdƌe eŶ Đoŵpte l’iŶflueŶĐe de la ŵatƌiĐe eŶǀiƌoŶŶaŶte. 
Néanmoins, de nombreux paramètres tels que la nature chimique de celle-ci, la 
ĐoŶĐeŶtƌatioŶ et le tǇpe de dĠfauts, les ĐoŶtƌaiŶtes ŵĠĐaŶiƋues Ƌu’iŵpose le ƌĠseau 
peuvent influencer et modifier profondément les propriétés optoélectroniques du matériau 
à l’ĠĐhelle ŵiĐƌosĐopiƋue et ŵaĐƌosĐopiƋue. Il est doŶĐ iŶdispeŶsaďle d’aǀoiƌ uŶe ŵeilleuƌe 





Ce tƌaǀail de thğse s’iŶsĐƌit daŶs le Đadƌe d’uŶe ĐollaďoƌatioŶ eŶtƌe le CEA/LITEN et le 
LaplaĐe doŶt l’oďjeĐtif est d’Ġlaďoƌeƌ et de ĐaƌaĐtĠƌiseƌ des ŶĐ-Si dans des matrices siliciées 
amorphes, de type carbure de silicium et nitrure de silicium. Comparée au dioxyde de 
siliĐiuŵ, l’utilisatioŶ de Đes ŵatƌiĐes pouƌƌait optiŵiseƌ ĐeƌtaiŶes pƌopƌiĠtĠs ĠleĐtƌiƋues des 
matériaux composites élaborés en raison du gap inférieur de ces matrices et de leur 
constante diélectrique plus élevée. Toutefois, contrairement à la silice, les travaux 
ĐoŶĐeƌŶaŶt l’eŶĐapsulatioŶ des ŶĐ-Si avec le carbure et le nitrure de silicium restent 
ŵiŶoƌitaiƌes daŶs les Ġtudes ƌĠalisĠes, et l’oŶ ŵaŶƋue eŶĐoƌe ĐƌuelleŵeŶt d’iŶfoƌŵation 
concernant le couplage entre ces matrices et les nc-Si. 
AfiŶ d’Ġlaďoƌeƌ Đes ŵatĠƌiauǆ, diffĠƌeŶtes ǀoies oŶt ĠtĠ suiǀies. PƌeŵiğƌeŵeŶt, la possibilité 
de faire croître des nc-Si sur des alliages de carbure de silicium par dépôt chimique en phase 
vapeur à basse pression (LPCVD), sans avoir recours à un recuit à haute température, à été 
étudiée. Dans un deuxième temps, nous avons suivi une méthode plus classique consistant à 
déposer des films de nitrure de silicium riches en Si par dépôt chimique en phase vapeur 
assistĠ paƌ plasŵa pulsĠ ;PPECVDͿ, suiǀi d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe afiŶ de pƌĠĐipiteƌ et 
cristalliser le Si en excès. Chacune de ces techniques présente ses avantages et 
inconvénients dont nous discuterons. 
Pour résumer, les objectifs principaux de ce travail sont les suivants : 
- Elaborer et caractériser des nc-Si de morphologie contrôlée en interaction avec des 
matrices de carbure et nitrure de silicium amorphe, à partir de deux techniques 
différentes. 
- Etudieƌ l’iŶflueŶĐe et le ƌôle des interfaces et de la matrice sur les propriétés optiques 
et électriques des matériaux. 
Ce travail de thèse est divisé en six chapitres. 
Le Đhapitƌe d’iŶtƌoduĐtioŶ seƌa dĠdiĠ à la desĐƌiptioŶ des ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ. Nous 
présenterons dans un premier temps les applications optoélectroniques envisagées à partir 
des Ŷouǀelles pƌopƌiĠtĠs Ƌu’offƌeŶt les ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ, et l’Ġtat de l’aƌt daŶs Đes 
doŵaiŶes. Les diffĠƌeŶts pƌoĐĠdĠs d’ĠlaďoƌatioŶ seƌoŶt ďƌiğǀeŵeŶt dĠĐƌits, puis Ŷous 
ŵettƌoŶs l’aĐĐeŶt sur les résultats bibliographiques concernant le rôle des défauts et des 
interfaces sur les propriétés de réseaux de nc-Si encapsulés dans des matrices de nitrure de 
silicium. 
Le chapitre 2 présentera les techniques relatives à la synthèse et à la caractérisation des 
couches contenant des nc-Si qui ont été utilisées dans ce travail de thèse. Quelques notions 
théoriques seront rappelées sur les dépôts chimiques en phase vapeur à basse pression 
(LPCVD) et assistée par plasma (PECVD). La description des phénomènes intervenant dans le 
plasma et l’iŶflueŶĐe des paƌaŵğtƌes opĠƌatoiƌes dĠĐƌits daŶs la littĠƌatuƌe nous 





suivants. Nous présenterons ensuite les différents réacteurs de dépôt utilisés au CEA et au 
LAPLACE qui nous ont permis de réaliser les couches nanocomposites, avant de décrire les 
teĐhŶiƋues eŵploǇĠes pouƌ l’aŶalǇse et la ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ des ĐouĐhes ŵiŶĐes. 
Le chapitre 3 est consacré au dépôt par LPCVD de nc-Si sur des couches minces de carbure 
de silicium amorphe (a-SiCxͿ ĠlaďoƌĠes paƌ PECVD. C’est l’Ġtude Ƌui a ĠtĠ ŵeŶĠe au 
CEA/LITEN dans le cadre du projet SNAPSUN. Nous étudierons dans un premier temps 
l’iŶflueŶĐe des paƌaŵğtƌes du dĠpôt PECVD suƌ les pƌopƌiĠtĠs des alliages a-SiCx:H. Après 
avoir déterminé les paramètres opératoires les plus appropriés à notre procédé, nous 
ĠtudieƌoŶs eŶsuite l’iŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue suƌ Đes dĠpôts. DaŶs uŶe 
deuxième partie, nous présenterons les résultats concernant la croissance de nc-Si sur des 
couches minces a-Si0,8C0,2. Nous Ŷous iŶtĠƌesseƌoŶs paƌtiĐuliğƌeŵeŶt à l’iŶflueŶĐe de la 
surface sur la nucléation des nc-Si et comparerons ces résultats avec ceux obtenus sur SiO2.  
Les chapitres 4 à 6 concernent les résultats expérimentaux obtenus au LAPLACE sur les 
couches de nc-Si encapsulés dans une matrice de nitrure de silicium amorphe. Pour ces 3 
Đhapitƌes, les ĐouĐhes oŶt ĠtĠ ĠlaďoƌĠes paƌ PECVD pulsĠe ;PPECVDͿ suiǀie d’uŶ ƌeĐuit à 
haute température. Le chapitre 4 décrira les propriétés structurales de ces matériaux 
ŶaŶoĐoŵposites. Apƌğs aǀoiƌ ŵoŶtƌĠ l’iŶflueŶĐe du ƌappoƌt des gaz pƌĠĐuƌseuƌs suƌ les 
propriétés des couches telles que déposées et déterminé les conditions permettant le dépôt 
d’uŶe ĐouĐhe a-SiNx:H riche en Si, la spectroscopie Raman nous permettra de mettre en 
évidence la présence de nc-“i daŶs les ŵatĠƌiauǆ ƌeĐuits et d’estiŵeƌ leuƌ taille de façoŶ 
non-destructive. Nous étudierons enfin les processus menant à la formation des nc-Si lors du 
recuit et discuterons de la structure des interfaces nc-Si/matrice à partir de la spectroscopie 
de photoélectron X (XPS). 
Le chapitre 5 décrira les propriétés optiques de ces couches nanocomposites à base de 
Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ. Les pƌopƌiĠtĠs d’aďsoƌptioŶ du “i ŶaŶostructuré seront étudiées dans un 
pƌeŵieƌ teŵps, puis l’ellipsoŵĠtƌie speĐtƌosĐopiƋue Ŷous peƌŵettƌa de dĠteƌŵiŶeƌ les 
constantes diélectriques des nc-Si et leur évolution avec la taille des nanostructures. Dans 
une dernière partie, nous décrirons les expériences de photoluminescence effectuées sur 
Đes ĐouĐhes. CoŶtƌaiƌeŵeŶt à uŶ Ŷoŵďƌe iŵpoƌtaŶt d’Ġtudes, la luŵiŶesĐeŶĐe des dĠfauts 
pƌĠseŶts daŶs la ŵatƌiĐe et des iŶteƌfaĐes seƌa pƌise eŶ Đoŵpte afiŶ d’eǆpliƋueƌ les ƌĠsultats 
observés. 
Dans la continuité des chapitres 4 et 5, le chapitre 6 présentera des résultats de 
caractérisations électriques sur les couches de nitrure de silicium contenant des nc-Si. Le rôle 
des défauts sur les phénomènes de chargement et sur le transport des charges à travers les 
couches seƌa ĠtudiĠ. L’iŶflueŶĐe de la luŵiğƌe suƌ Đes ŵĠĐaŶisŵes seƌa systématiquement 
discutée. 
En conclusion, nous soulignerons les résultats les plus marquants de cette étude et 














CHAPITRE 1                                                                                  
Propriétés, élaboration et applications des nanocristaux de silicium 
La ƌĠduĐtioŶ de la taille du siliĐiuŵ ĐƌistalliŶ à l’ĠĐhelle ŶaŶoŵĠtƌiƋue offƌe de Ŷouǀelles 
propriétés et de nouvelles fonctionnalités des structures élaborées par rapport au silicium 
massif. Le contrôle de la taille peut notamment permettre de moduler les propriétés 
optiques du Si. En effet, pour les nanocristaux de silicium (nc-Si) de quelques nanomètres de 
diaŵğtƌe, le ĐoŶfiŶeŵeŶt de l’eǆĐitoŶ eŶtƌaîŶe uŶe disĐƌĠtisatioŶ des Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie, une 
augmentation du gap et un élargisseŵeŶt de la foŶĐtioŶ d’oŶde de l’ĠleĐtƌoŶ à l’oƌigiŶe des 
nombreuses applications envisagées. C’est pouƌƋuoi, dans une première partie, nous 
ŵoŶtƌeƌoŶs les liŵitatioŶs du siliĐiuŵ ŵassif et dĠĐƌiƌoŶs l’effet de ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue 
dans les nanostructures de silicium. 
La ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ des ŵatĠƌiauǆ ŶaŶoĐoŵposites et eŶ paƌtiĐulieƌ l’aŶalǇse des ŶĐ-Si 
eŶĐapsulĠs daŶs des ŵatƌiĐes diĠleĐtƌiƋues est foŶdaŵeŶtale eŶ ƌaisoŶ de l’eǆploitatioŶ de 
Đes sǇstğŵes et de l’oďteŶtioŶ de Ŷouǀelles foŶĐtioŶŶalitĠs pour des applications en 
microélectronique, optique ou photovoltaïque. Nous détaillerons certaines de ces 
applications telles que les mémoires à nc-Si, les cellules tandem « tout silicium » ou les 
systèmes optiques à base de silicium. Dans la troisième partie, nous présenterons les 
diffĠƌeŶtes ŵĠthodes d’ĠlaďoƌatioŶ des ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ. Nous dĠĐƌiƌoŶs eŶ 
particulier les deux méthodes utilisées lors de ce travail de thèse, c'est-à-dire la croissance 
par dépôt chimique en phase vapeur et la précipitation dans des matrices riches en Si. Nous 
insisterons sur les avantages et limitations de chacune de ces méthodes pour les applications 
visées. 
AǀeĐ l’augŵeŶtatioŶ du ƌappoƌt suƌfaĐe/ǀoluŵe loƌsƋue la taille des ŶaŶostƌuĐtuƌes dĠĐƌoit, 
les effets de surface et d’iŶteƌfaĐe deviennent prédominants sur les propriétés des 
ŵatĠƌiauǆ ĠlaďoƌĠs. C’est pouƌƋuoi Ŷous feƌoŶs uŶe ƌeǀue dĠtaillĠe de la littĠƌatuƌe 
concernant la structure et les propriétés des interfaces nc-Si/matrice. Nous mettrons en 
avant le rôle des défauts et des liaisons présents aux interfaces et dans la matrice sur les 









1.1 Du silicium massif au silicium nanocristallin 
1.1.1 Propriétés électroniques du Si massif 
Le silicium est la brique de ďase de la ŵiĐƌoĠleĐtƌoŶiƋue, Đ’est pouƌƋuoi ses pƌopƌiĠtĠs 
semiconductrices sont parfaitement connues. La structure de bande du silicium est 
ƌepƌĠseŶtĠe paƌ les ǀaƌiatioŶs de l’ĠŶeƌgie d’uŶ ĠleĐtƌoŶ eŶ foŶĐtioŶ de soŶ ǀeĐteuƌ d’oŶde 
(Figure 1.1). Dans le cas du silicium, le gap de 1,17 eV à 0 K est indirect. Les électrons du 
minimum de la bande de conduction (proche de X) n’oŶt pas le ŵġŵe ǀeĐteuƌ d’oŶde Ƌue 
les tƌous du ŵaǆiŵuŵ de la ďaŶde de ǀaleŶĐe ;eŶ ȳͿ. “aĐhaŶt Ƌue le ŵoŵeŶt d’uŶ photoŶ 
est négligeable, les électrons et les trous ne peuvent pas se recombiner sans absorber ou 
créer un phonon pour conserver le moment et doŶĐ ƌespeĐteƌ la ĐoŶseƌǀatioŶ de l’ĠŶeƌgie. 
Cela a pour effet de ralentir les recombinaisons radiatives des électrons et des trous dont les 
temps de vie deviennent très longs par rapport aux recombinaisons non-radiatives. Le 
ƌeŶdeŵeŶt ƋuaŶtiƋue d’ĠŵissioŶ lumineuse du Si massif est donc très faible (10-6 – 10-7) à 
température ambiante [1].    
 
Figure 1.1 : structure de bande du silicium le long des directions X(100) et L(111) 
1.1.2 Nanostructures de silicium et effet de confinement quantique 
La réduction des dimensions de la structure cristalline du silicium à quelques nanomètres va 
induire des changements importants sur ses propriétés électroniques et notamment sur sa 
stƌuĐtuƌe de ďaŶde. LoƌsƋu’uŶe paiƌe ĠleĐtƌoŶ-trou (exciton) est créée dans un semi-
conducteur, on peut lui associer une taille caractéristique appelé rayon de Bohr excitonique. 
Si la taille des nanostructures de Si est plus petite que le rayon de Bohr excitonique (environ 
ϱ ŶŵͿ, l’eǆĐitoŶ est aloƌs ĐoŶfiŶĠ daŶs uŶ espaĐe liŵitĠ Ƌue l’oŶ peut dĠĐƌiƌe eŶ ŵécanique 





de la distƌiďutioŶ des ǀeĐteuƌs d’oŶde k des électrons et des trous, et donc une localisation 
;ou ƋuaŶtifiĐatioŶͿ des Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie eŶ ƌaisoŶ de la ƌelatioŶ d’iŶĐeƌtitude de 
Heisenberg. 
En première approximation, les puits et les boîtes quantiques peuvent être décrits comme 
des puits de poteŶtiel aǀeĐ uŶe ďaƌƌiğƌe d’ĠŶeƌgie iŶfiŶie. Pouƌ uŶe paƌtiĐule liďƌe de ŵasse 
effective m* confinée dans un puits de potentiel à une dimension de largeur d, les vecteurs 
d’oŶde peƌŵis pouƌ la paƌtiĐule soŶt dĠĐƌits paƌ l’appƌoǆiŵatioŶ des ŵasses effeĐtives : 
n nk , (n = 1, 2, 3...)
d
 (1.1)  
Et les Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie disĐƌets pouƌ les poƌteuƌs liďƌes ĐoŶfiŶĠs soŶt : 
        2 2 2 22nn g g* 2 * *e hk 1 1E E E n , (n = 1, 2, 3...)2m 2d m m  (1.2)  
Où Eg est le gap du ŵatĠƌiau ŵassif, ħ la ĐoŶstaŶte de PlaŶĐk ƌĠduite et ŵe* et mh* les masses 
effectives des électrons et des trous respectivement. Le second terme est la combinaison 
des diffĠƌeŶĐes d’ĠŶeƌgie ȴEc et ȴEv des pƌeŵieƌs Ġtats eǆĐitĠs de l’ĠleĐtƌoŶ daŶs la ďaŶde de 
conduction et du trou dans la bande de valence respectivement, comme représenté sur la 
Figure 1.2. 
 
Figure 1.2 : diagramme de bande en énergie pour un puits de potentiel de largeur d et de 
barrière V0. Les équations 1.1 et 1.2 prennent en compte une barrière infinie V0 = ∞. 
L’ĠƋuatioŶ ϭ.Ϯ ŵoŶtƌe que l’ĠŶeƌgie des Ġtats ĠleĐtƌoŶiƋues augŵeŶte loƌsƋue la largeur du 
puits diŵiŶue. Pouƌ uŶ ĐoŶfiŶeŵeŶt daŶs les tƌois diŵeŶsioŶs de l’espaĐe, le ĐoŶfiŶeŵeŶt 
est d’autaŶt plus foƌt, Đ’est pouƌƋuoi les ŶĐ-Si (boîtes quantiques 3D) présentent un avantage 
par rapport aux couches minces de Si (puits quantiques 1D). Les tailles requises pour 
l’oďteŶtioŶ d’uŶ effet de ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue daŶs les ŶĐ-Si sont moins drastiques et 
permettent plus de flexibilité. 
La Figure 1.3 présente la dépendance du gap optique en fonction du diamètre des nc-Si 
mesurée par plusieurs auteurs. Ces échantillons ont été élaborés selon des techniques 
différentes et ne possèdent pas les ŵġŵes Ġtats d’iŶteƌfaĐe. Pouƌ ĐhaĐuŶ de Đes 




échantillons, on observe une augmentation du gap optique lorsque la taille des nc-Si 
diminue. Les résultats sont très similaires pour les tailles plus élevées mais commencent à 
diverger au dessous de 3 nm. La structure et la composition des interfaces nc-Si/matrice 
(liaisons hydrogène, liaisons Si-O, matrice Si3N4) jouent un rôle de plus en plus important sur 
le gap lorsque la taille des cristaux diminue. En effet, le rapport surface/volume évolue de 
façon inverse à la taille des cristaux. Pour des nc-“i d’uŶ diaŵğtƌe iŶfĠƌieuƌ à ϯ Ŷŵ, les effets 
de surface deviennent alors importants par rapport aux effets de volume et contrôlent peu à 
peu les propriétés du matériau. 
C’est eŶ gƌaŶde paƌtie pouƌ Đes phĠŶoŵğŶes de confinement quantique et les effets qui en 
dĠĐouleŶt ;ĠlaƌgisseŵeŶt des foŶĐtioŶs d’oŶde, variation du gap, blocage de Coulomb) que 
se trouve l’iŶtĠƌġt pouƌ les ŶĐ-Si. Dans la partie suivante, nous décrivons les principales 
applications basées sur ces effets qui pourraient voir le jour à plus ou moins long terme. 
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Figure 1.3 : doŶŶĠes eǆpĠƌiŵeŶtales de l’iŶflueŶĐe de la taille des ŶĐ-Si sur le gap optique pour 
différents états de surface : suƌfaĐes passiǀĠes à l’hǇdƌogğŶe ;WolkiŶ et al. [2], Garrido et al. 
[3]), liaisons Si-O en surface (Wolkin et al. [2], Kanemitsu et al. [4]), nc-Si déposés sur quartz 
(Ledoux et al. [5]), nc-Si dans une matrice Si3N4 (Kim et al. [6]). 
1.2 Applications des nanocristaux de silicium 
1.2.1 Applications en microélectroniques 
La diminution constante de la dimension des circuits intégrés durant ces quarante dernières 
aŶŶĠes a peƌŵis de ƌĠduiƌe de façoŶ dƌastiƋue les Đoûts de faďƌiĐatioŶ et d’augŵeŶteƌ les 
performances des systèmes microélectroniques. Cette évolution est basée sur la 
miniaturisation de la brique de base des circuits microélectroniques : le transistor MOS. Le 





avancées technologiques et la loi de Moore qui prédit un doublement du nombre de 
tƌaŶsistoƌs suƌ uŶe ŵġŵe suƌfaĐe tous les ϭϴ ŵois. AiŶsi, d’uŶe diŵeŶsioŶ de ϭϬ µŵ eŶ 
1970, la grille des transistors MOS est passée à une dimension inférieure à 0,1 µm 
aujouƌd’hui. “i la pƌogƌessioŶ ĐoŶtiŶue au ŵġŵe ƌǇthŵe, elle seƌa de l’oƌdƌe de la dizaine de 
nanomètres dans une ou deux décennies. Pour des tailles aussi réduites, certaines limites 
physiques fondamentales seront alors atteintes et pourront empêcher le fonctionnement 
des dispositifs : fuites par effet tunnel au travers des oxydes de grille, fluctuation du nombre 
de dopaŶts daŶs le ĐaŶal… Il est doŶĐ ŶĠĐessaiƌe de tƌouǀeƌ de Ŷouǀelles solutioŶs à haut 
degƌĠ d’iŶtĠgƌatioŶ afiŶ d’aŵĠlioƌeƌ les teĐhŶologies eǆistaŶtes.  
 Les mémoires Flash à nanocristaux de silicium 
La technologie Flash utilise comme cellule de base un transistor MOS possédant une grille 
flottaŶte eŶfouie au ŵilieu de l’oǆǇde de gƌille, eŶtƌe le ĐaŶal et la gƌille ;Figure 1.4). Une 
grille flottante est une couche semiconductrice isolée par un matériau diélectrique. Le 
chargement/déchargement de cette grille se fait par passage des électrons au travers de 
l’oǆǇde tuŶŶel paƌ effet tuŶŶel ;assistĠ paƌ les dĠfauts de l’isolaŶtͿ. Au repos, toutes les 
charges présentes dans la grille flottante sont piégées, ce qui permet de stocker 
l’iŶfoƌŵatioŶ. La teŶsioŶ de seuil du tƌaŶsistoƌ est aloƌs pƌopoƌtioŶŶelle au Ŷoŵďƌe de 
charges stockées dans la grille flottante : Đ’est l’effet ŵĠŵoiƌe. Afin de garantir un temps de 
ƌĠteŶtioŶ supĠƌieuƌ à ϭϬ aŶs, des Ġpaisseuƌs d’oǆǇde tuŶŶel supĠƌieuƌes à ϴ Ŷŵ soŶt 
iŶdispeŶsaďles. EŶ deçà, le ĐouƌaŶt de fuite à tƌaǀeƌs l’oǆǇde tuŶŶel deǀieŶt tƌğs iŵpoƌtaŶt 
au repos. En raison de ces épaisseurs importantes, des tensions supérieures à 17 V sont 
nécessaires pour programmer la mémoire et le fonctionnement est limité à 105 cycles en 
ƌaisoŶ de la dĠgƌadatioŶ de l’oǆǇde et de l’effet des ĠleĐtƌoŶs Đhauds. “i l’oǆǇde tuŶŶel Ġtait 
inférieur à 2 nm, la tension de programmation serait réduite à 4 V [7]. Cela permettrait alors 
de diminuer la puissance consommée par le microcontrôleur ainsi que la dimension de ses 
composants limitée par la haute tension actuellement utilisée. De plus, pour une couche 
d’oǆǇde tuŶŶel de Ϯ Ŷŵ, le passage des Đhaƌges se fait paƌ effet tuŶŶel diƌeĐt plutôt que par 
le processus de Fowler-Noƌdheiŵ ĐoŶǀeŶtioŶŶel. OŶ peut doŶĐ s’atteŶdƌe à des ǀitesses 
d’ĠĐƌituƌe/leĐtuƌe ďeauĐoup plus ƌapides et uŶe duƌĠe de ǀie pƌoloŶgĠe ;Đaƌ l’oǆǇde se 
dégrade rapidement dans le cas du mécanisme de Fowler-Nordheim). Pour les mémoires 
Flash, le ĐhalleŶge est doŶĐ de ƌĠduiƌe l’Ġpaisseuƌ de l’oǆǇde tuŶŶel tout eŶ gaƌdaŶt uŶ 
temps de rétention de 10 ans. 
DaŶs uŶe Đellule ŵĠŵoiƌe ĐoŶǀeŶtioŶŶelle, la ĐƌĠatioŶ d’uŶ ĐheŵiŶ de fuite au tƌaǀeƌs d’uŶ 
seul dĠfaut loĐalisĠ de l’oǆǇde tuŶnel peut avoir pour effet de décharger complètement la 
ŵĠŵoiƌe Đaƌ toutes les Đhaƌges pƌĠseŶtes daŶs la gƌille flottaŶte peuǀeŶt aloƌs s’ĠĐhappeƌ. 
En 1995, Tiwari et al. [8] ont proposé un nouveau type de grille flottante basée sur une 
couche de nanocristaux de silicium isolés électriquement les uns des autres pour remplacer 
la couche continue de polysilicium traditionnellement utilisée (Figure 1.4b). Dans une telle 
structure, un chemin de fuite créé daŶs l’oǆǇde tuŶŶel ĐoŶduiƌa au dĠĐhaƌgeŵeŶt du ŶĐ-Si 




ĐoƌƌespoŶdaŶt seuleŵeŶt, ŵais l’iŶfoƌŵatioŶ du tƌaŶsistoƌ seƌa ĐoŶseƌǀĠe paƌ les autƌes ŶĐ-
Si. Les fuites seront donc limitées aux zones en court-circuit. Les mémoires à nanocristaux de 
silicium présentent un autre avantage considérable qui est la possibilité de réduire 
l’Ġpaisseuƌ de l’oǆǇde tuŶŶel, les ŶĐ-Si étant en effet moins sensibles aux défauts présents 
daŶs l’oǆǇde. 
Les études électriques concernant les mémoires à nanocristaux de silicium sont nombreuses 
[8][9]. L’iŶtĠgƌatioŶ de ŶĐ-Si déposés par CVD dans une mémoire Flash a notamment été 
réalisée par ATMEL avec de bonnes performances [10] : une fenêtre mémoire supérieure à  
3 V a été obtenue pour une tension de programmation inférieure à 10 V. Toutefois, de 
Ŷoŵďƌeuses autƌes solutioŶs soŶt à l’Ġtude pouƌ aŵĠlioƌeƌ les peƌfoƌŵaŶĐes de ces 
ŵĠŵoiƌes. D’autƌes tǇpes de ŶaŶoĐƌistauǆ soŶt testĠs, tels Ƌue les ŶaŶoĐƌistauǆ de 
geƌŵaŶiuŵ Ƌui oŶt l’aǀaŶtage d’aǀoiƌ uŶ gap lĠgğƌeŵeŶt plus petit ;Ϭ,ϲϲ eVͿ et suƌtout uŶe 
barrière de trous plus élevée qui améliore ainsi le temps de rétention des trous [11]. Des 
ŶaŶoĐƌistauǆ ŵĠtalliƋues soŶt aussi à l’Ġtude Ƌui ŵoŶtƌent des temps de rétention élevés 
mais qui présentent le désavantage de ne pas être compatible avec la technologie Si [12].  
 
Figure 1.4 : stƌuĐtuƌe sĐhĠŵatiƋue d’uŶe ŵĠŵoiƌe Flash tƌaditioŶŶelle ;aͿ et d’uŶe ŵĠŵoiƌe à 
nanocristaux de silicium (b) 
 Les mémoires à un électron 
Les ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ eŶtouƌĠs d’uŶe ŵatƌiĐe diĠleĐtƌiƋue à gƌaŶd gap se comportent 
comme des boîtes quantiques lorsque leur taille devient comparable au rayon de Bohr de 
l’eǆĐitoŶ. OŶ a aloƌs uŶ ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue daŶs les tƌois diŵeŶsioŶs de l’espaĐe Ƌui 
ƌĠsulte eŶ uŶe disĐƌĠtisatioŶ des Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie Đoŵŵe dĠĐƌit pƌĠĐĠdeŵŵeŶt. Reposant 
sur le principe du blocage de Coulomb appliqué à ces états discrets (représenté sur la Figure 
1.5Ϳ, l’Ġtape ultiŵe de la ŵĠŵoiƌe ŶoŶ-volatile ĐoŶsiste à Ŷ’aǀoiƌ plus Ƌu’uŶ seul ŶaŶoĐƌistal 
eŶtƌe la souƌĐe et le dƌaiŶ. C’est la ŵĠŵoiƌe à uŶ ĠleĐtƌoŶ ;“EMͿ Ƌui peƌŵet de ĐoŶtƌôleƌ le 
passage d’uŶ petit Ŷoŵďƌe d’ĠleĐtƌoŶs de la souƌĐe ǀeƌs le dƌaiŶ. Les doŶŶĠes soŶt aloƌs 
programmées avec un ou quelques électrons, ce qui est souvent suffisant pour garantir les 
opĠƌatioŶs d’ĠĐƌituƌe/leĐtuƌe. Ces ŵĠŵoiƌes ŵoŶtƌeŶt des palieƌs de ĐouƌaŶt disĐƌets eŶ 
foŶĐtioŶ de la teŶsioŶ de gƌille, où ĐhaƋue palieƌ ĐoƌƌespoŶd à l’additioŶ d’uŶ seul ĠleĐtƌoŶ 





5 s. Un tel dispositif permettrait de miniaturiser encore les transistors et de limiter leur 
consommation énergétique.  
UŶe des pƌeŵiğƌes oďseƌǀatioŶs de l’effet ŵĠŵoire à un électron a été réalisée en 1994 par 
Yano pouƌ uŶe gƌille de polǇsiliĐiuŵ d’uŶe largeur de ϭϬϬ Ŷŵ ĐoŵposĠe de gƌaiŶs d’uŶe taille 
de 10 nm environ [13]. L’effet mémoire est apparemment dû à la Đaptuƌe d’uŶ ĠleĐtƌoŶ daŶs 
seulement un des grains proches du canal de conduction. Comme la position du grain diffère 
d’uŶ sǇstğŵe à l’autƌe, il Ŷ’Ǉ a pas de ĐoŶtƌôle suƌ la stƌuĐtuƌe polǇĐƌistalliŶe de la gƌille, et Đe 
type de mémoire souffre de fluctuations dans la valeur de la tension de seuil Vth. En 1997, 
Chou a fabriqué une structure plus reproductible en réalisant une grille flottante de 
polysilicium de 7 nm de côté sur un canal et un oxyde tunnel de dimensions maîtrisées [14]. 
Cette mémoire montre des caractéristiques reproductibles. Un travail similaire a été 
rapporté par Nakajima et al. qui ont observé un effet mémoire à température ambiante avec 
uŶ phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis sigŶifiĐatif pouƌ uŶ tƌaŶsistoƌ ĐoŵposĠ d’uŶe gƌille de “i de  
30 nm [15]. Le décalage en tension de 0,1 V mesuré montre le chargement de la grille avec 
un seul électron. Toutefois, ce prototype ne peut pas être appliqué à la production de masse 
car il nécessite des étapes de lithographie sophistiquées. En 2002, une mémoire à 
nanocristaux de silicium est réalisée par Banerjee et al. avec une grille de dimensions 50 nm 
x 25 nm [16]. Bien que la grille soit composée de plusieurs nc-Si, un seul définit le 
comportement de la mémoire. Un décalage en tension de 92 mV est mesuré à 77 K, ce qui 
ĐoƌƌespoŶd au piĠgeage d’uŶ ĠleĐtƌoŶ. Là eŶĐoƌe, le pƌoĐĠdĠ de faďƌiĐation fait appel à des 
technologies coûteuses et Đoŵpleǆes Ƌui soŶt diffiĐiles à ŵettƌe eŶ œuǀƌe au Ŷiǀeau 
industriel. 
 
Figure 1.5 : diagrammes de bande en énergie représentant le principe de blocage de Coulomb 
pour un nanocristal de silicium chargé (a) et non chargé (b) placé entre la source et le drain 
d’uŶe ŵĠŵoiƌe à uŶ ĠleĐtƌoŶ 




Les avancées sur les mémoires à nanocristaux concernent donc principalement les 
transistors MOS à grille flottante. Les résultats bibliographiques montrent que les grilles 
flottantes contenant plusieurs nc-Si sont les plus réalistes pour la production de masse dans 
un futur proche. La mémoire ultime est la mémoire à un nc-Si qui permettrait de piéger les 
électrons un par un mais qui se heurte à des problèmes technologiques importants. Une 
alternative pour les mémoires à nc-“i est la ƌĠalisatioŶ d’uŶe gƌille flottaŶte ĐoŶteŶaŶt 
quelques nc-Si uniformes en taille et disposée sur un canal de largeur et de longueur 
réduites. 
1.2.2 Applications optoélectroniques 
 Sources optiques 
Le siliĐiuŵ est de loiŶ le ŵatĠƌiau le plus adaptĠ pouƌ la ŵiĐƌoĠleĐtƌoŶiƋue. C’est eŶ effet uŶ 
élément abondant et il a de très bonnes propriétés électriques, thermiques et mécaniques. 
Toutefois, il a longtemps été considéré comme un matériau médiocre pour des applications 
optiƋues eŶ ƌaisoŶ de la Ŷatuƌe iŶdiƌeĐte de soŶ gap ĠleĐtƌoŶiƋue. EŶ effet, loƌsƋu’uŶe paiƌe 
électron-trou est créée dans le silicium massif, les recombinaisons radiatives produisant un 
photon à 1,1 eV implique une troisième particule, le phonon, afin de satisfaire à la loi de 
conservation du moment telle que : 
  photon g phononh E h  (1.3)  
Où  photonh est l’ĠŶeƌgie du photoŶ, gE le gap et  phononh l’ĠŶeƌgie du phoŶoŶ. L’ĠŵissioŶ d’uŶ 
photoŶ à paƌtiƌ de l’iŶteƌaĐtioŶ de tƌois paƌtiĐules ;tƌou-électron-phonon) est moins efficace 
que pour un semiconducteur à gap direct qui ne nécessite que deux particules (trou-
électron). Les temps de vie des transitioŶs ƌadiatiǀes Ƌui soŶt de l’oƌdƌe de ϭ ŵs soŶt tƌop 
longs comparés aux temps de vie des transitions non-ƌadiatiǀes ;de l’oƌdƌe de la ʅs et ŵġŵe 
de la ns), ce qui résulte en une émission optique médiocre. Afin de pallier ce problème, 
diverses solutions ont été proposées parmi lesquelles les nanocristaux de silicium qui ont 
montré un fort potentiel. 
Outƌe l’ĠlaƌgisseŵeŶt du gap, uŶ autƌe effet liĠ au ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue daŶs les 
ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ est l’augŵeŶtatioŶ de la pƌoďaďilitĠ des tƌaŶsitioŶs optiques. En 
effet, dans le silicium confiné, oŶ oďseƌǀe l’ĠlaƌgisseŵeŶt des foŶĐtioŶs d’oŶde des poƌteuƌs 
de charge comme représenté sur la Figure 1.6. En raison du chevauchement des fonctions 
d’oŶde daŶs l’espaĐe des ǀeĐteuƌs d’oŶde, oŶ passe aloƌs d’uŶ gap iŶdiƌeĐt à uŶ gap 
« pseudo-direct », Đe Ƌui peƌŵet d’augŵeŶteƌ les pƌoďaďilitĠs de ƌeĐoŵďiŶaisoŶs ƌadiatiǀes 
et le rendement émissif de 4 à 5 ordres de grandeur. Toutefois, la photoluminescence (PL) 
du silicium ne peut pas être expliquée entièrement par le confinement quantique et il faut 
pƌeŶdƌe eŶ Đoŵpte d’autƌes phĠŶoŵğŶes ƌadiatifs iŵpoƌtaŶts : état de surface, défauts 
radiatifs, émission moléculaiƌe, ŵĠĐaŶisŵes ĐoŵďiŶĠs… Ces phĠŶoŵğŶes soŶt dĠĐƌits de 





Les premières observations de photoluminescence du silicium ont été réalisées dans du 
silicium poreux par Canham [18] qui montre ainsi Ƌu’il est possiďle d’utiliseƌ le siliĐiuŵ 
nanocristallin pour ses propriétés optiques. Plus récemment, de très nombreux travaux ont 
ĠtĠ ŵeŶĠs afiŶ d’Ġtudieƌ les pƌopƌiĠtĠs de luŵiŶesĐeŶĐe des ŶaŶostƌuĐtuƌes de “i ĠlaďoƌĠes 
par différentes techniques et dans différentes matrices diélectriques avec des résultats plus 
ou moins concordants [19][20][21][22]. Certaines de ces études portent sur le rôle des 
interfaces entre les nc-Si et leur environnement, telles que les liaisons pendantes présentes 
à cette interface [23][24], l’Ġtat de suƌfaĐe des ŶaŶotƌucture [25]. Bien que les sources à nc-
“i soieŶt eŶĐoƌe loiŶ de la ĐoŵŵeƌĐialisatioŶ, l’aŵplifiĐatioŶ de la luŵiğƌe daŶs des 
nanostructures de Si a été mesurée, ce qui ouvre la voie à la fabrication de lasers silicium.  
 
Figure 1.6 : ĠlaƌgisseŵeŶt des foŶĐtioŶs d’oŶde des poƌteuƌs de Đharge dans le silicium confiné. 
 Microphotonique silicium 
En raison de la miniaturisation des dispositifs électroniques, les interconnexions au sein des 
circuits intégrés qui sont actuellement réalisées à partir de lignes métalliques présentent 
certaines limitations : déformation des signaux, consommation électrique, temps de 
pƌopagatioŶ des sigŶauǆ daŶs les ligŶes Ƌui se ƌappƌoĐheŶt de plus eŶ plus de la duƌĠe d’uŶ 
cycle d’hoƌloge… Il est doŶĐ ŶĠĐessaiƌe de ŵettƌe au poiŶt des solutioŶs alteƌŶatiǀes. 
Parmi les solutions envisageables, la microphotonique silicium figure en bonne place. Cette 
technique consiste à transmettre les signaux sous forme de photons dans des micro-guides 
d’oŶde à ďase de siliĐiuŵ. La photoŶiƋue peƌŵet eŶ effet de ĐƌĠeƌ des iŶteƌĐoŶŶeǆioŶs aǀeĐ 
uŶe ďaŶde passaŶte ĐoŶsidĠƌaďle Ƌui Ŷ’est pas liŵitĠe paƌ la ƌĠsistaŶĐe, la ĐapaĐitaŶĐe ou les 
contraintes des lignes métalliques [26]. En plus de ses bonnes propriétés optiques, de ses 
coûts de pƌoduĐtioŶ faiďles et de soŶ adaptaďilitĠ à l’iŶdustƌie ŵiĐƌoĠleĐtƌoŶiƋue aĐtuelle, 
l’aǀaŶtage d’utiliseƌ le siliĐiuŵ pouƌ la photoŶiƋue est la possiďilitĠ de ŵĠlaŶgeƌ photoŶiƋue 
et électronique sur la même puce. 
En particulier, les couches nanocomposites contenant des nc-Si offre la possibilité de guider, 
moduler, et surtout générer et/ou amplifier la lumière, ce qui offre des perspectives 




eŶĐouƌageaŶtes pouƌ la ĐoŶĐeptioŶ de guides d’oŶde [27]. Dans ce contexte, des études ont 
ĠtĠ ŵeŶĠes suƌ des guides d’oŶde à ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ foƌŵĠs d’uŶ Đœuƌ d’oǆǇde de 
silicium riche en Si entouré par une enveloppe de SiO2. Le contrôle et la réduction des pertes 
optiques dans ces guides est une condition nécessaire pour obtenir du gain optique. 
Pellegrino et al. ont rapporté une diffusion de Mie (Mie scattering) de 2 dB.cm-1 et une 
absorption directe de 9 dB.cm-1 [28].  
1.2.3 Applications photovoltaïques 
 Les limites des cellules à simple jonction 
Les cellules photovoltaïƋues ;PVͿ aďsoƌďeŶt des photoŶs doŶt l’ĠŶeƌgie est supĠƌieuƌe à leuƌ 
gap optique pour créer une paire électron-trou. Cette paire est séparée par le champ 
électrique créé par une jonction p-n dans la cellule, puis collectée par le circuit électrique 
externe en créant ainsi un courant électrique. De nombreux types de matériaux 
semiconducteurs peuvent être utilisés pour fabriquer une cellule PV. La principale 
caractéristique de ces matériaux est leur gap optique qui définit le domaine spectral 
absorbé. Plus le gap est petit, plus le nombre de photons absorbés est grand mais plus la 
tension du circuit externe est faible. Au contraire, plus le gap est grand, plus la tension du 
circuit est élevée mais plus faible est le nombre de photons absorbés et donc le courant 
généré. Il est donc nécessaire de trouver un compromis sur la valeur du gap afin que le 
produit courant-tension, c'est-à-dire la puissance générée, soit la plus élevée possible. Pour 
le spectre standard du soleil, cette valeur se trouve à 1,34 eV et l’effiĐaĐitĠ thĠoƌiƋue 
ŵaǆiŵale d’uŶe Đellule PV idĠale à uŶ seul Ŷiǀeau d’ĠŶeƌgie est alors de 33,7 %. C’est la 
limite de Shockley-Queisser [29]. Toutefois, il est théoriquement possible  de dépasser cette 
limite à partir de deux approches différentes : la première est de modifier le spectre de la 
lumière incidente en convertissant les photons de haute ou basse énergie en photons 
d’ĠŶeƌgie plus appƌopƌiĠe à la Đellule. La deuǆiğŵe appƌoĐhe consiste à introduire plusieurs 
Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie au seiŶ de la Đellule PV et de filtƌeƌ aiŶsi les photoŶs iŶĐideŶts. Pour un 
nombre infini de Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie, la liŵite thĠoƌiƋue d’effiĐaĐitĠ passe alors à 68 % [30]. 
Dans tous les cas, il est nécessaire de diminuer les pertes, l’efficacité maximum étant 
atteinte lorsque tous les photons incidents sont absorbés et que leur énergie est 
entièrement convertie en électricité. 
Dans ce contexte, le concept de troisième génération de cellules PV est une des approches 
les plus innovantes. La troisième génération cherche à surpasser les limites actuelles des 
cellules de première génération tout en gardant les coûts de fabrication faibles des cellules 
de deuxième génération à base de couches minces, et en utilisant des matériaux non 
toxiques et abondants. Les axes de travail se basent pour cela sur de nouveaux mécanismes 
physiques liés au développement des nanotechnologies. Les boîtes quantiques de silicium 
;ou ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵͿ soŶt paƌtiĐuliğƌeŵeŶt iŶtĠƌessaŶtes eŶ ƌaisoŶ de l’aďoŶdaŶĐe 





énergie des procédés de dépôt de couches minces de Si. Parmi les nombreuses approches 
utilisant des nanostructures de silicium, telles que les cellules à bande intermédiaire [31], les 
cellules à multi-génération de porteurs [32] ou les cellules à porteurs chauds [33], les cellules 
tandem à base de silicium sont les plus simples et les plus prometteuses pour de futures 
applications [34]. 
 Les cellules tandem à base de silicium 
Le pƌiŶĐipe d’uŶe Đellule tandem (ou cellule multijoŶĐtioŶͿ est ďasĠ suƌ l’eŵpileŵeŶt ǀeƌtiĐal 
de cellules de gaps différents. La cellule ayant le gap le plus élevé est placée sur le dessus de 
la pile afin de transmettre les photons de moindre énergie qui seront absorbés par les 
Đellules iŶfĠƌieuƌes. Les photoŶs soŶt aiŶsi filtƌĠs eŶ foŶĐtioŶ de leuƌ ĠŶeƌgie à ŵesuƌe Ƌu’ils 
tƌaǀeƌseŶt l’eŵpileŵeŶt. BieŶ Ƌue Đe tǇpe de Đellule ait dĠjà ĠtĠ faďƌiƋuée avec succès (avec 
un record à 43 % eŶ laďoƌatoiƌeͿ, l’utilisatioŶ de ŵatĠƌiauǆ tels Ƌue IŶGaP ou InGaAs et de 
procédés coûteuǆ les liŵite aujouƌd’hui à des appliĐatioŶs aĠƌospatiales.  
Le siliĐiuŵ a l’aǀaŶtage d’aǀoiƌ uŶ gap pƌesƋue optiŵal pouƌ les Đellules à simple jonction, 
mais aussi pour la cellule du bas dans un empilement à deux ou trois cellules. De plus, le 
siliĐiuŵ ŶaŶostƌuĐtuƌĠ a la possiďilitĠ d’aǀoiƌ uŶ gap ajustaďle eŶ ƌaisoŶ de l’effet de 
ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue. C’est pouƌƋuoi GƌeeŶ [34] a Ġŵis l’idĠe d’uŶe Đellule taŶdeŵ « all 
silicon » à base de nc-Si. Une cellule à trois jonctions telle que proposée par Green est 
représentée sur la Figure 1.7. Deux couches minces à base de nc-Si sont empilées sur une 
cellule de Si conventionnelle. Le gap effectif des deux cellules supérieures peut être ajusté 
par la taille des nc-Si encapsulés. La limite théorique de rendement pour une telle cellule à 
trois jonctions est de 47,5 %, et les valeurs optimales du gap sont de 1,5 eV et 2 eV pour les 
cellules intermédiaire et supérieure respectivement [35].  
 
Figure 1.7 : sĐhĠŵa d’uŶe Đellule taŶdeŵ « tout silicium » à trois jonctions telle que proposée 
par Green [35].




 Différents types de matrice 
Afin de maîtriser le gap effectif d’uŶe Đellule, uŶ ƌĠseau de ďoîtes quantiques (nc-Si) est 
nécessaire. Idéalement, le ĐoŶfiŶeŵeŶt d’uŶe boîte quantique est préservé si les boîtes sont 
isolées les unes des autres, ce qui peut être réalisé en encapsulant les boîtes dans une 
matrice amorphe dont le gap est plus élevé. Dans le cas de nanocristaux de silicium, pour 
des raisons technologiques, le dioxyde de silicium (SiO2), le nitrure de silicium (Si3N4) ou le 
Đaƌďuƌe de siliĐiuŵ ;“iCͿ s’aǀğƌeŶt ġtƌe des ĐaŶdidats appƌopƌiĠs pouƌ la ƌĠalisatioŶ de telles 
ŵatƌiĐes. L’aligŶeŵeŶt des ďaŶdes de ĐoŶduĐtioŶ et de ǀaleŶĐe pouƌ le silicium massif et les 
trois types de matrice est représenté sur la Figure 1.8. 
 
Figure 1.8 : alignement des bandes de conduction et de valence du Si massif et de ses carbure, 
Ŷitƌuƌe et oǆǇde ;d’apƌğs CoŶiďeeƌ et al. [34]). 
Toutefois, pour permettre le transport des porteurs de charges dans ce réseau, il est 
indispensable que les nc-Si soient suffisamment proches les uns des autres afin que les 
foŶĐtioŶs d’oŶde des ĠleĐtƌoŶs se ĐheǀauĐheŶt daŶs la ďaƌƌiğƌe ĠŶeƌgĠtiƋue. La foŶĐtioŶ 
d’oŶde d’uŶ ĠleĐtƌoŶ ĐoŶfiŶĠ daŶs uŶ ŶĐ-Si sphérique pénètre dans la matrice et décroit de 
façoŶ eǆpoŶeŶtielle. Le ĐoeffiĐieŶt d’attĠŶuatioŶ de la foŶĐtioŶ d’oŶde d’uŶ ĠleĐtƌoŶ 
d’ĠŶeƌgie E daŶs uŶe ďaƌƌiğƌe ƌeĐtaŶgulaiƌe de laƌgeuƌ L et de poteŶtiel V0 (cf. Figure 1.2) est 
décrit par : 
  *e 02m (V E )  (1.4)  
où me
* est la ŵasse effeĐtiǀe de l’ĠleĐtƌoŶ et ħ la ĐoŶstaŶte de PlaŶĐk ƌĠduite. DaŶs Đe Đas, le 
ĐoeffiĐieŶt de tƌaŶsŵissioŶ T ou pĠŶĠtƌaďilitĠ de la foŶĐtioŶ d’oŶde daŶs la ďaƌƌiğƌe est : 





T e exp L (V E)  
(1.5)  
Le paƌaŵğtƌe iŵpoƌtaŶt Ƌui dĠteƌŵiŶe l’iŶteƌaĐtioŶ eŶtƌe les ŶĐ-Si est donc la hauteur de la 
barrière   0E V E  et sa largeur L. Pour une pénétrabilité et donc une conductivité 





nécessite une densité de nc-Si moins grande et inversement. Dans un réseau de nc-Si, des 
barrières de potentiel plus élevées auront ainsi pour effet de réduire le chevauchement des 
foŶĐtioŶs d’oŶde pouƌ des ŶĐ-Si voisins et donc de diminuer la conductivité du matériau. Les 
résultats ont montré que pour une matrice de SiO2, les nc-Si ne doivent pas être séparés par 
une épaisseur de matrice de plus de 1-2 nm alors que cette épaisseur peut être supérieure à 
4 nm pour une matrice SiC [34]. Dans le cadre de cette thèse, nous nous intéressons à 
l’eŶĐapsulatioŶ de ŶĐ-Si dans des matrices SiC et Si3N4 aŵoƌphes Ƌui oŶt l’aǀaŶtage d’aǀoiƌ 
un gap plus faible que SiO2. Ces matériaux ont été peu étudiés par rapport aux oxydes. Les 
interfaces nc-Si/matrice et les propriétés de la matrice sont encore mal connues, mais 
doivent être maîtrisées pour les applications futures. 
 Etat de l’aƌt des Đellules tandem à base de silicium 
Bien que de nombreuses études portent sur la synthèse de nanocristaux dans des matrices 
siliciées avec des propriétés optiques et structurales de mieux en mieux maîtrisées, les 
caractérisations électriques sont plus rares car elles demandent d’Ġlaďoƌeƌ uŶe stƌuĐtuƌe à 
base de nc-Si plus complexe. JusƋu’à pƌĠseŶt, peu de gƌoupes de recherches ont montré la 
fabrication de prototypes de cellules solaires à base de nc-Si. Nous décrivons ici les 
principaux résultats pour différentes matrices SiO2, SiC et Si3N4. 
Kurokawa [36] a montré la réalisatioŶ d’hétérojonctions de type p-i-n sur un substrat de 
quartz. La couche active (couche intrinsèque) est composée de nc-Si encapsulés dans une 
matrice de carbure de silicium (SiC) déposée en PECVD à très haute fréquence (VHF-PECVD), 
suiǀi d’uŶ ƌeĐuit de 30 minutes à 900°C. Le ĐoŶtaĐt aƌƌiğƌe est ĐoŵposĠ d’uŶe ĐouĐhe Ġpaisse 
de silicium fortement dopée n. Lors du dépôt de la matrice, du dioxyde de carbone (CO2) est 
ajouté en faible quantité, ce qui permet de créer des liaisons Si-O qui passivent la surface 
des nc-Si et réduisent les recombinaisons. Une tension en circuit ouvert et un facteur de 
remplissage de 518 mV et 0,51 ont été respectivement obtenus sur cette cellule. Toutefois, il 
est difficile de dire si le courant photogénéré provient de la couche de nc-Si ou de la couche 
de Si fortement dopé. 
RĠĐeŵŵeŶt, uŶe stƌuĐtuƌe Ƌui peƌŵet la ŵesuƌe d’uŶe ĐouĐhe de ŶĐ-Si indépendamment du 
substrat a été présentée par Perez-Wurfl [37]. Les auteurs ont fabriqué des multicouches nc-
Si/SiO2 sur un substrat de quartz par pulvérisation. Ces couches sont dopées in situ avec du 
bore pour la multicouche supérieure et du phosphore pour la multicouche inférieure. Après 
recuit, une tension en circuit ouvert de 492 mV a ĠtĠ ŵesuƌĠe. Toutefois, eŶ ƌaisoŶ d’uŶe 
résistance série importante, le courant de court-circuit reste très limité. De plus, les auteurs 
observent une inter-diffusion des dopants lors du recuit thermique qui limite les 
performances du système et freine la formation des nc-Si. 
AfiŶ d’Ġǀiteƌ les iŶĐoŶǀĠŶieŶts pƌĠĐĠdeŵŵeŶt ŵeŶtioŶŶĠs, P. Löpeƌ et al. ont développé une 
nouvelle structure p-i-n sans substrat basée sur une membrane de nc-Si encapsulés dans une 
matrice SiC [38]. Le procédé utilisé évite notamment le dopage in situ de la couche 




nanocomposite ainsi que le recuit de couches minces très dopées qui pourraient entraîner 
des pƌoĐessus de diffusioŶs des iŵpuƌetĠs. L’illuŵiŶatioŶ sĠleĐtiǀe de la ŵeŵďƌaŶe 
nanocomposite a permis de mesurer ses caractéristiques électriques. Un effet 
photovoltaïque a été démontré sans ambiguïtés avec une tension en circuit ouvert de  
370 mV. 
De nombreux autres groupes présentent des structures PV à base de couches 
nanocomposites (matrices SiO2, Si3N4 et SiC) déposées sur des substrats de Si dopés n ou p 
[39][40][41]. Ces structures ont des rendements relativement élevés, mais la majeure partie 
de la lumière est absorbée dans le substrat et la contribution des couches nanocomposites 
est difficile à établir. Toutefois, les mesures de rendement quantique semblent montrer une 
absorption plus importante dans le bleu lorsque la taille des cristaux diminue. 
Ces premiers résultats sont prometteurs pour la réalisation de cellules solaires à nc-Si. Les 
prototypes réalisés sur quartz ou sans substrat pƌouǀeŶt Ƌu’il Ǉ a ďieŶ uŶ effet 
photovoltaïque au sein des nc-Si et les tensions en circuit ouvert mesurées sont acceptables. 
Les courants mesurés sont en revanche encore très faibles en raison de la forte résistance 
série de ces matériaux nanocomposites. Les diodes réalisées sur silicium qui ont des 
rendements de conversion plus élevés ne permettent pas de déterminer clairement la 
contribution des nc-Si. 
1.3 MĠthodes d’ĠlaďoƌatioŶ des ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ 
Etant donné les faibles dimensions requises pour les nc-Si, les techniques conventionnelles 
de lithographie/gravure ne sont pas adaptées à leur fabrication [42]. Depuis la première 
observation de photoluminescence due à un effet de confinement quantique dans des 
matériaux à base de silicium poreux au début des années 90 [18], les techniques de 
fabrication se sont multipliées dans le but de maîtriser les caractéristiques morphologiques 
des nc-Si. Pour des applications industrielles, les nc-Si doivent être élaborés à partir de 
pƌoĐĠdĠs Đoŵpatiďles aǀeĐ l’iŶdustƌie ŵiĐƌo-électronique. Selon les techniques, il est 
possible de fabriquer des nc-Si sur des couches minces, sur des substrats Si, en suspension 
ou bien directement encapsulés dans des matrices amorphes. Parmi les procédés de 
fabrication utilisés, on peut citer la précipitation du silicium en excès dans des matrices 
siliciées ƌiĐhes eŶ siliĐiuŵ, la ĐƌoissaŶĐe loƌs d’uŶ dĠpôt ĐhiŵiƋue eŶ phase ǀapeuƌ ;ĐheŵiĐal 
vapor deposition : CVDͿ ou ďieŶ l’ĠlaďoƌatioŶ sous foƌŵe d’aĠƌosol. DaŶs Đette seĐtioŶ, Ŷous 
allons détailler ces trois méthodes de fabrication. 
1.3.1 Croissance par CVD 
Le dépôt chimique en phase vapeur à basse pression (LPCVD pour Low Pressure Chemical 
Vapor Deposition) est une des techniques les plus ƌĠpaŶdues daŶs l’iŶdustƌie 
microélectronique pour le dépôt de couches minces de siliĐiuŵ. DaŶs le Đas où l’oŶ aƌƌġte le 





ĐoŶtiŶue, oŶ oďseƌǀe la foƌŵatioŶ d’îlots auto-organisés de taille nanométrique à la surface 
du substrat. 
Nakajima et al. ont été les preŵieƌs à ŵoŶtƌeƌ le dĠpôt d’uŶe ĐouĐhe de ŶaŶoĐƌistauǆ de 
silicium sur SiO2 thermique par un procédé LPCVD en chimie silane [43]. Par la suite, 
l’iŶflueŶĐe du suďstƌat a ĠtĠ étudiée en faisant croître des nc-Si sur des couches minces de 
SiO2, Si3N4 et SiOxNy [44]. De même, il a été montré que la préparation de surface du substrat 
telle Ƌu’uŶ tƌaiteŵeŶt HF a uŶe iŶflueŶĐe iŵpoƌtaŶte sur la densité surfacique de nc-Si 
obtenue [45][46].  
Les avantages de cette technique sont une température de dépôt relativement faible 
(autour de 600°C), une bonne compatibilité avec une production iŶdustƌielle puisƋu’elle 
emploie les réacteurs de dépôt actuellement utilisés dans les unités de fabrication des 
dispositifs en microélectronique. Par ailleurs, ce procédé assure un bon contrôle de la 
densité et de la taille des nc-Si déposés. Enfin, les densités surfaciques atteintes sont 
iŵpoƌtaŶtes, de l’oƌdƌe de ϭϬ12 nc-Si.cm-2, ce qui en fait une technique privilégiée pour les 
applications visées.  
A ce jour, aucune étude sur la croissance LPCVD de nc-Si sur des couches de carbure de 
silicium (SiCxͿ Ŷ’a ĠtĠ ƌĠalisĠe. Les alliages de Đaƌďuƌe de siliĐiuŵ que nous avons synthétisés 
possèdent une nature chimique différente des matériaux SiO2, Si3N4 et SiOxNy. On peut donc 
s’atteŶdƌe à oďserver un autre processus de nucléation et de croissance des nc-Si sur ce type 
de ĐouĐhe. C’est l’Ġtude Ƌui a ĠtĠ ŵeŶĠe au chapitre 3. 
1.3.2 Cristallisation et précipitation du silicium en excès 
La dĠŵiǆtioŶ de siliĐiuŵ daŶs uŶe ĐouĐhe d’oǆǇde de siliĐiuŵ, de nitrure de silicium ou de 
carbure de silicium enrichie en silicium (SiOx, SiNx et SiCx) loƌs d’uŶ ƌeĐuit à haute 
température est une technique largement répandue pour élaborer des nanocristaux de 
silicium. Contrairement à la croissance par CVD, l’aǀaŶtage de Đe pƌoĐĠdĠ est d’oďteŶiƌ des 
nc-Si directement encapsulés dans la matrice amorphe et de déposer des couches de 
quelques nanomètres à plusieurs centaines de nanomètres. D’uŶ poiŶt de ǀue iŶdustƌiel, 
cette technique est pénalisée par le budget thermique qu’elle ƌeƋuieƌt. Les ƌeĐuits de 
démixtion et de cristallisation sont généralement réalisés à haute température (> 900°C) 
pendant des temps assez longs (30 min à 3 h). Le dépôt de la couche riche en Si peut être 
obtenu par différentes méthodes :  
- La PECVD [47][48][49][50] : dans ce cas, la composition de la couche est contrôlée par le 
rapport des débits des gaz précurseurs. Par exemple [SiH4]/[N2O] pour SiOx, [SiH4]/[NH3] 
pour SiNx ou [SiH4]/[CH4] pour SiCx. Du fait de sa compatibilité avec la technologie 
microélectronique, de sa simplicité et de son coût relativement faible, la PECVD fut une 
des premières techniques employées pour la fabrication de nc-Si. Cette technique est 
décrite de façon plus détaillée dans le chapitre suivant. 




- La pulvérisation cathodique [51][39][52] : lors de la copulvérisation de cibles de 
composition différente, la composition du matériau déposé peut être modifiée et 
ĐoŶtƌôlĠe eŶ ajustaŶt le ƌappoƌt des suƌfaĐes pulǀĠƌisĠes de ĐhaƋue Điďle. Loƌs d’uŶe 
pulvérisation réactive, la composition peut être contrôlée par la concentration de gaz 
réactif (ex. O2) introduit dans le réacteur. Il semble toutefois que le contrôle de la 
distribution en taille des nc-Si soit assez difficile à partir de cette technique [53]. 
- Des couches SiOx et SiNx peuvent également être obtenues par implantation ionique 
d’ioŶs “i+ dans SiO2 ou Si3N4 [54][21]. Les doses implantées vont de 1016 à 1017 
atomes.cm-3. Toutefois, Đette teĐhŶiƋue Ŷe peƌŵet d’oďteŶiƌ Ƌu’uŶe ĐouĐhe tƌğs fine de 
nc-Si enterrée à quelques nanomètres de la surface. La distribution en profondeur 
dĠpeŶd de l’ĠŶeƌgie d’iŵplaŶtatioŶ. Cette teĐhŶiƋue est doŶĐ appƌopƌiĠe pouƌ les 
applications optiques ou pour les mémoires à nanocristaux mais pas pour des 
applications photovoltaïques qui nécessitent une épaisseur de nc-Si assez élevée pour 
absorber la lumière. 
Par la technique de précipitation, il est également possible de réaliser des multicouches 
ĐoŵposĠes d’uŶe alteƌŶaŶĐe de ĐouĐhes stœĐhioŵĠtƌiƋues ;“iO2, Si3N4, SiC) et de couches 
riches en Si (SiOx, SiNx, SiCx), tel que représenté sur la Figure 1.9 [55]. Pour des couches riches 
en Si, cela permet de mieux contrôler la taille des cristaux qui est liŵitĠe paƌ l’Ġpaisseuƌ de la 
ĐouĐhe. De plus, l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe ďaƌƌiğƌe ;la ĐouĐhe stœĐhioŵĠtƌiƋueͿ dĠteƌŵiŶe 
l’espaĐeŵeŶt eŶtƌe les ŶĐ-Si dans le sens vertical, c'est-à-dire dans le sens de déplacement 
des charges pour les cellules photovoltaïƋues si l’oŶ ĐoŶsidğƌe uŶ ĐoŵpoƌteŵeŶt ĐolleĐtif. 
Cette couche barrière doit être suffisamment fine afin de permettre le passage du courant 
par effet tunnel. Pour des épaisseurs plus importantes de la couche riche en Si (> 4 nm), la 
distribution en taille devient plus large [56] et les avantages des multicouches sont alors 
annulés.  
 
Figure 1.9 : stƌuĐtuƌe ŵultiĐouĐhe ĐoŵposĠe d’uŶe alteƌŶaŶĐe de ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i et de 
ĐouĐhes stœĐhioŵĠtƌiƋues. 
Dans le chapitre 4, nous avons utilisé la technique de précipitation pour élaborer des nc-Si 
dans des matrices SiNx riches en Si déposées par PECVD. Nous avons entrepris une étude 
systématique du rapport des débits gazeux [NH3]/[SiH4] et caractérisé les propriétés 






1.3.3 Synthèse chimique 
La synthèse par voie chimique offre de nombreux avantages et permet notamment de 
réduire de façon drastique les coûts de fabrication des nc-Si et des matériaux 
nanocomposites [57]. Les dépôts par voie chimique (CSD pour Chemical Synthesis 
Deposition) offrent également la possibilité de réaliser des dépôts sur de larges surfaces à 
partir de technologies à bas coûts compatibles avec les techniques de production 
industrielles. Parmi ces procédés chimiques, on peut distinguer deux techniques : 
- La synthèse de nc-Si dans une solution liquide : une solution de tétrachlorure de silicium 
est ƌĠduite à l’aide d’uŶ ageŶt ƌĠduĐteuƌ d’hǇdƌuƌe puissaŶt à teŵpĠƌatuƌe et pƌessioŶ 
ambiante. Cette réaction mène à la formation de nc-Si dont la surface est hydrogénée 
[58]. La solution contenant les nc-Si peut ensuite être déposée par spin-coating ou dip-
coating sur un suďstƌat. Apƌğs ĠǀapoƌatioŶ du solǀaŶt, les Đolloïdes s’auto-organisent en 
suƌfaĐe Đe Ƌui ŵğŶe à la foƌŵatioŶ d’uŶe deŶsitĠ suƌfaĐiƋue ĠleǀĠe de ŶĐ-Si. Cette 
ŵĠthode peƌŵet d’Ġlaďoƌeƌ des ŶĐ-Si avec une bonne uniformité en taille, comme 
représenté sur la Figure 1.10. 
 
Figure 1.10 : image TEM de nc-Si synthétisés par voie chimique avec une très bonne uniformité 
eŶ taille ;d’apƌğs “. Peƌƌaud [57]). 
- La synthèse de nc-“i sous foƌŵe d’aĠƌosol : les pƌoĐĠdĠs sous foƌŵe d’aĠƌosol sont plus 
coûteuǆ et plus Đoŵpleǆes ŵais ils offƌeŶt l’aǀaŶtage de peƌŵettƌe le dopage ou la 
fonctionnalisation des nanoparticules. De plus, cette méthode offre la possibilité de co-
dĠposeƌ les ŶaŶopaƌtiĐules et les ŵatƌiĐes d’eŶĐapsulatioŶ de façon simultanée. Cette 
synthèse a généralement lieu en trois étapes : les nc-“i soŶt d’aďoƌd ĠlaďoƌĠs paƌ 
pyrolyse du silane à haute température, la taille des particules étant contrôlée par la 
température du procédé, la concentration de silane et le temps de résidence dans le 
réacteur [42]. L’aĠƌosol est eŶsuite tƌaŶsfĠƌĠ daŶs uŶe zoŶe de ƌĠaĐtioŶ où il peut ġtƌe 
oǆǇdĠ ou ŵĠlaŶgĠ à uŶe ŵatƌiĐe ;aussi sous foƌŵe d’aĠƌosol telle Ƌue ITO [57]) avant 
d’ġtƌe dĠposé sur un substrat chauffé à relativement basse température (450°C). 




1.4 Les défauts dans les matrices a-SiNx et aux interfaces c-Si/a-SiNx  
Dans ce travail de thèse, nous nous sommes intéressés de façon particulière au rôle des 
interfaces entre les nanocristaux de silicium et la matrice hôte. En effet, avec la diminution 
de la taille des nanostructures, le rapport surface/volume augmente et la nature des liaisons 
chimiques aux interfaces peut alors avoir un rôle déterminant sur les propriétés physiques 
des matériaux. La connaissance et la maîtrise de ces interfaces est donc primordiale pour 
élaborer des dispositifs performants. Les interfaces des systèmes nc-Si/SiO2 ont été assez 
largement décrites. Toutefois, dans le cas de matrices de nitrure ou de carbure de silicium, il 
eǆiste peu d’Ġtudes poƌtaŶt suƌ les pƌopƌiĠtĠs et l’iŶflueŶĐe des interfaces. Nous en faisons 
iĐi uŶe sǇŶthğse ďiďliogƌaphiƋue pouƌ le Đas d’uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe Ƌui est l’oďjet de la 
majeure partie de ce travail. 
De plus, outre les discontinuités avec les nc-Si, les matrices siliciées et en particulier a-SiNx 
sont connues pour contenir une grande densité de défauts. Afin de mieux comprendre les 
caractéristiques optiques et électriques des matrices de nitrure élaborées, nous allons 
également décrire dans ce qui suit les résultats de la littérature concernant les types de 
défauts présents dans les matrices a-SiNx et leur influence sur les propriétés des matériaux. 
1.4.1 Types de défauts dans le nitrure de silicium amorphe hydrogéné (a-SiNx:H) 
RoďeƌtsoŶ et Poǁell oŶt ĠtĠ les pƌeŵieƌs à ĐalĐuleƌ les Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie des dĠfauts daŶs le 
nitrure de silicium amorphe [59][60]. Il est adŵis Ƌue l’oƌigiŶe des Đhaƌges fiǆes pƌoǀieŶt 
principalement des centres Si3 dans les matériaux a-SiNx:H. Les centres Si3 sont des atomes 
de silicium coordonnés à trois atomes d’azote et possĠdaŶt uŶe liaisoŶ peŶdaŶte ;  3N Si ). 
L’Ġtat Ŷeutƌe Si30 se situerait juste au dessus du milieu du gap du nitrure de silicium à 3,1 eV 
;où l’oƌigiŶe Ϭ eV ĐoƌƌespoŶd au soŵŵet de la ďaŶde de ǀaleŶĐeͿ. Les centres Si3+ situés au 
dessus du milieu du gap, près de la bande de conduction du silicium, seraient des niveaux 
piégeurs d’ĠleĐtƌoŶs selon la réaction [61] : 
   03 3Si e Si  (1.6)  
De même, les centres Si3
- seraient des centres piégeurs de trous situés près de la bande de 
valence du silicium : 
   03 3Si h Si  (1.7)  
Ainsi, les  centres Si3
0 sont des pièges amphotères profonds qui ont été identifiés à la fois 
dans le nitrure de silicium cristallin et dans le nitrure de silicium amorphe, hydrogéné ou non 
[62].  
D’autƌes dĠfauts liĠs auǆ atoŵes de siliĐiuŵ oŶt ĠtĠ ideŶtifiĠs, tels Ƌue les Ġtats liaŶts σ des 





bande de conduction. D’apƌğs RoďeƌtsoŶ, Đes dĠfauts se situeƌaieŶt lĠgğƌeŵeŶt à l’eǆtĠƌieuƌ 
du gap [60]. De même, les deuǆ Ġtats σ et σ* des liaisoŶs hǇdƌogĠŶĠes “i-H se situeraient 
juste en dehors du gap et l’hǇdƌogğŶe aurait donc un rôle passivant pour les liaisons 
pendantes du silicium. Cette hypothèse est toutefois contredite par certaines études qui 
proposent les liaisons Si-H comme des pièges amphotères pour les électrons [63]. D’apƌğs 
Smith, les liaisons pendantes du silicium, les liaisons Si-H et/ou les liaisons Si-Si auraient une 
section de capture très importante si bien que tous les électrons seraient piégés 
immédiatement pour les couches très riches en Si [64]. 
Il a été montré que les centres N-H Ŷe pƌoduiseŶt pas d’Ġtats daŶs le gap du Ŷitƌuƌe de 
silicium [59]. En revanche, des liaisoŶs peŶdaŶtes de l’azote oŶt ĠtĠ ideŶtifiĠes Đoŵŵe 
centre piégeur. Les centres neutres N2
0 sont situés près de la bande de valence avec environ 
70-75 % de caractère p et peu de caractère s. Toutefois, la position exacte de ces défauts, à 
l’iŶtĠƌieuƌ ou à l’eǆtĠƌieuƌ du gap, Ŷ’est pas ďieŶ ĐoŶŶue et diffğƌe seloŶ les Ġtudes. Il eǆiste 
également des centres négativement chargés N2
- pƌoǀeŶaŶt d’uŶ tƌaŶsfeƌt de Đhaƌge eŶtƌe 
les défauts Si3
0 et N2
0 selon la réaction : 
   0 03 2 3 2Si N Si N  (1.8)  
Ces centres seraient situés légèrement au dessus du maximum de la bande de valence ce qui 
en fait un centre piégeur de trous. Etant donné que les défauts Si3
0 surpassent en nombre les 
défauts N2
0, Đes deƌŶieƌs soŶt iŶeǆistaŶts à l’ĠƋuiliďƌe theƌŵodǇŶaŵiƋue. Les centres  Si-Si et 
N2
- situés proches du maximum de la bande de valence génèrent uŶe Ƌueue de ďaŶde d’uŶe 
laƌgeuƌ d’eŶǀiƌoŶ ϭ,ϱ eV. RoďeƌtsoŶ ŵoŶtƌe ĠgaleŵeŶt l’eǆisteŶĐe de ĐeŶtƌes N4+ situés au 
dessous de la bande de conduction. Enfin, des liaisons pendaŶtes de l’azote liĠes à des paires 
N-N ont été mises en évidence par Yan pour des couches déposées avec des vitesses de 
dépôt élevées [65]. Les diffĠƌeŶts dĠfauts liĠs au siliĐiuŵ et à l’azote et leuƌ loĐalisatioŶ daŶs 
le gap du nitrure de silicium sont représentés sur la Figure 1.11. 
 
Figure 1.11 : localisation des différents défauts présents dans le gap du nitrure de silicium 
amorphe. 
Toutes Đes Ġtudes s’aĐĐoƌdeŶt à diƌe Ƌue les dĠfauts ŵajoƌitaiƌes soŶt les liaisoŶs peŶdaŶtes 
du silicium, que ce soit sous leur forme paramagnétique Si3
0 ou diamagnétique Si3
+ et Si3
-. Le 
rôle de ces défauts serait d’autaŶt plus iŵpoƌtaŶt que les films sont riches en Si, et l’oƌigiŶe 




des liaisons pendantes du silicium serait la cassure des liaisons Si-Si provoquée par 
l’iŶĐoƌpoƌatioŶ d’atoŵes d’azote daŶs les filŵs. A paƌtiƌ d’uŶ ĐeƌtaiŶ tauǆ d’azote iŶĐoƌpoƌĠ, 
l’oƌigiŶe des liaisoŶs peŶdaŶtes du Si deviendrait les liaisons Si-H. On trouverait alors des 
liaisoŶs peŶdaŶtes du siliĐiuŵ et de l’azote. D’apƌğs la Figure 1.11, il est clair que les pièges 
Si3
0 sont responsables de la conduction par saut des électrons (hopping) observée dans le 
nitrure de silicium pour des champs électriques faibles [66]. Ces pièges profonds pour les 
ĠleĐtƌoŶs soŶt doŶĐ la pƌiŶĐipale Đause d’iŶstaďilitĠ de Đes ŵatĠƌiauǆ. 
1.4.2 Structure des interfaces c-Si/Si3N4 
La stƌuĐtuƌe de l’iŶteƌfaĐe eŶtƌe des ĐouĐhes ultƌa-minces de Si3N4 amorphes et un substrat 
de silicium cristallin a été étudiée par Higuchi et al. à partir de la technique de 
photoémission résolue en angle [67]. AfiŶ d’Ġtudieƌ et de diffĠƌeŶĐieƌ les diffĠƌeŶts Ġtats 
nitrurés du silicium (que l’oŶ peut appeleƌ sous-nitrures ; cette notion est expliquée dans le 
chapitre 2 ou dans la référence [68]Ϳ à l’iŶteƌfaĐe a-Si3N4/c-Si, un rayonnement synchrotron a 
été utilisé avec une résolution en énergie élevée de 100 meV. Les couches a-Si3N4 de 1 nm 
d’Ġpaisseuƌ oŶt ĠtĠ dĠposĠes à paƌtiƌ d’uŶ ŵĠlaŶge Xe/NH3 dans un plasma micro-onde sur 
trois substrats de silicium Si(100), Si(111) et Si(110). Higuchi mesure une densité surfacique 
totale de sous-Ŷitƌuƌes à l’iŶteƌfaĐe de ϲ,ϭ × 1018 cm-2, 5,8 × 1018 cm-2 et 5,6 × 1018 cm-2 pour 
les substrats Si(100), Si(111) et Si(110) respectivement. Comparés à la densité surfacique 
d’atoŵes de siliĐiuŵ de ϲ,ϴ × 1018 cm-2, 7,9 × 1018 cm-2 et 9,6 × 1018 cm-2 pour ces trois 
substrats, les densités surfaciques de sous-nitrures sont très similaires, ce qui indique une 
transition abrupte du substrat cristallin vers la couche amorphe. Cela montre également que 
l’oƌieŶtatioŶ ĐƌistalliŶe du suďstƌat affeĐte la deŶsitĠ suƌfaĐiƋue de sous-nitrures. En 
ƌeǀaŶĐhe, le dĠĐalage de la ďaŶde de ǀaleŶĐe à l’interface, c'est-à-dire la différence entre le 
maximum de la bande de valence (VBM) du silicium et celle de la couche a-Si3N4, Ŷ’est pas 
ŵodifiĠe paƌ l’oƌieŶtatioŶ du suďstƌat. EŶ ƌaisoŶ de la pƌĠseŶĐe d’hǇdƌogğŶe daŶs Đes 
couches, les résultats prennent également en compte une contribution Si-Si2NH dont la 
position spectrale est mal définie et qui peut altérer les résultats. 
L’aŶŶĠe suiǀaŶte ;ϮϬϬϴͿ, le ŵġŵe gƌoupe a utilisĠ la speĐtƌosĐopie de photoĠleĐtƌon afin 
d’Ġtudieƌ plus eŶ dĠtail la structure et la ĐoŵpositioŶ de l’iŶteƌfaĐe a-Si3N4/c-Si. Les spectres 
XP“ soŶt ŵodĠlisĠs à paƌtiƌ des diffĠƌeŶtes ĐoŶtƌiďutioŶs pƌĠseŶtes à l’iŶteƌfaĐe, Đ’est à diƌe 
Si-Si3H, Si-Si3N (Si
1+), Si-Si2NH et Si-Si2N2 (Si
2+). La contribution Si3+ qui représente un atome 
de siliĐiuŵ liĠ à tƌois atoŵes d’azote et uŶ autƌe atoŵe de siliĐiuŵ Ŷ’est pas oďseƌǀĠe. Là 
eŶĐoƌe, la deŶsitĠ suƌfaĐiƋue de Đes ĐoŶtƌiďutioŶs ǀaƌie seloŶ l’oƌieŶtatioŶ ĐƌistallogƌaphiƋue 
du substrat.  Une densité plus faible de sous-nitrures est mesurée pour les substrats Si(110). 
La principale raison est que la densité surfacique de liaisons Si-H localisées à l’iŶteƌfaĐe  
a-Si3N4/Si(110) est 38 % à 53 % plus ĠleǀĠe Ƌu’auǆ interfaces a-Si3N4/Si(100) et a-
Si3N4/Si(111). Les résultats iŶdiƋueŶt uŶe tƌaŶsitioŶ aďƌupte à l’iŶteƌfaĐe Ƌui pƌĠseƌǀe aiŶsi la 
morphologie du substrat. Les configurations possibles des liaisons citées précédemment à 





Ces ŵesuƌes soŶt toutefois gġŶĠes paƌ la pƌĠseŶĐe d’oǆǇgğŶe eŶ suƌfaĐe et d’hǇdƌogğŶe et 
Ŷe ƌeŶdeŶt pas Đoŵpte de la stƌuĐtuƌe et de la ĐoŵpositioŶ d’iŶteƌfaĐes a-Si3N4/c-Si non 
oxydées et non hydrogénées. De plus, cette étude est réalisée pour une interface plane mais 
ne traite pas le cas de nanocristaux de silicium encapsulés dans une matrice a-Si3N4. 
 
Figure 1.12 : configurations possibles des liaisons Si-Si3H, Si-Si3N (Si
1+), Si-Si2NH et Si-Si2N2 (Si
2+) 
à l’iŶteƌfaĐe a-Si3N4/“i;ϭϬϬͿ ;d’apƌğs AƌataŶi et al. [69]). 
Peden et al. trouvent des résultats similaires pour des couches a-Si3N4 déposées in situ par 
ƌĠaĐtioŶ à haute teŵpĠƌatuƌe de suďstƌats “i;ϭϬϬͿ aǀeĐ de l’aŵŵoŶiaĐ NH3 [70]. Cette fois, 
les trois états intermédiaires du nitrure de silicium Si1+, Si2+ et Si3+ soŶt pƌĠseŶts à l’iŶteƌfaĐe 
eŶtƌe la ĐouĐhe de Ŷitƌuƌe eŶ ĐƌoissaŶĐe et le suďstƌat. “i l’oŶ ĐoŶsidğƌe l’iŶteŶsitĠ de la 
contribution due à ces états intermédiaires, on peut estimer que les atomes de Si en surface 
du suďstƌat et liĠs à des atoŵes d’azote ƌepƌĠseŶteŶt uŶe deŵi-monocouche seulement. 
L’autƌe deŵi-ŵoŶoĐouĐhe ƌepƌĠseŶte des atoŵes de siliĐiuŵ liĠs à des atoŵes d’hǇdƌogğŶe 
provenant de la décomposition de NH3. Contrairement aux résultats précédents, Peden et al. 
ĐoŶsidğƌeŶt Ƌue Đes atoŵes de siliĐiuŵ hǇdƌogĠŶĠs oŶt uŶe ĠŶeƌgie de Đœuƌ pƌoĐhe du 
silicium massif (Si0) et ne peuvent donc pas être différenciés de celui-ci. De plus, ils ne 
distinguent pas les différents états intermédiaires et ne donnent aucune information sur leur 
concentration respective.  
Bien que dans les études précédentes, les couches de nitrure de silicium aient été élaborées 
paƌ diffĠƌeŶtes ŵĠthodes, les teĐhŶiƋues peƌŵettaŶt l’ideŶtifiĐation des espèces siliciées 
présentes aux interfaces, et en particulier la spectroscopie de photoélectrons X peuvent être 
appliƋuĠes pouƌ l’Ġtude des iŶteƌfaĐes daŶs Ŷos ŵatĠƌiauǆ ŶaŶoĐoŵposites. A Ŷotƌe 
ĐoŶŶaissaŶĐe, il Ŷ’eǆiste pas d’Ġtude XP“ poƌtaŶt suƌ la structure et la composition des 
interfaces nc-Si/a-Si3N4 ou nc-Si/a-SiC. 
1.4.3 Influence des défauts dans les couches a-SiNx et aux interfaces sur les 
propriétés électriques et optiques 
1.4.3.1 Propriétés électriques des interfaces (passivation du silicium cristallin) 
Le nitrure de silicium amorphe déposé par plasma est un des matériaux les plus utilisés pour 
la passiǀatioŶ des Đellules solaiƌes à ďase de “i ĐƌistalliŶ. Il a l’aǀaŶtage de passiǀeƌ à la fois le 




ǀoluŵe du siliĐiuŵ paƌ diffusioŶ de l’hǇdƌogğŶe Ƌu’il ĐoŶtient, mais aussi sa surface qui est le 
lieu de nombreuses recombinaisons. Pour un substrat de silicium non passivé, la 
concentration de pièges à la surface paƌ uŶitĠ d’ĠŶeƌgie est de 1013 cm-2.eV-1 environ. Elle 
descend à 1011 cm-2.eV-1 à 5 × 1012 cm-2.eV-1 pour un substrat passivé avec une couche a-
SiNx:H dĠposĠe paƌ plasŵa. La passiǀatioŶ de suƌfaĐe s’eǆpliƋue paƌ la pƌĠseŶĐe de Đhaƌges 
fixes positives dans le nitrure qui induit une inversion de la structure électronique du silicium 
en surface pour un substrat dopé p [71]. Les centres Si3
0 qui sont les défauts principaux des 
couches a-SiNx:H soŶt à l’oƌigiŶe des Đhaƌges positiǀes fiǆes : ils peuǀeŶt tƌaŶsfĠƌeƌ l’ĠleĐtƌoŶ 
non apparié au substrat de silicium et laisser ainsi une charge positive Si3
+ selon le 
mécanisme : 
  03 3Si Si e  (1.9)  
Elmiger et Kunst [72] oŶt pu ŵesuƌeƌ Ƌue les Đhaƌges positiǀes daŶs le Ŷitƌuƌe s’ĠtaleŶt suƌ 
une épaisseur de 20 nm. Il a également été observé que la concentration de ces charges Si3
+ 
en surface dépend étroitement de la composition de la couche a-SiNx:H [73]. La quantité de 
ces défauts augmente en effet avec le rapport x = [N]/[Si], Đe Ƌui s’eǆpliƋue paƌ 
l’augŵeŶtatioŶ du Ŷoŵďƌe de liaisoŶs N-H qui agit comme un précurseur pour la formation 
de Si3
+. Toutefois, daŶs Đette Ġtude, ŵalgƌĠ l’augŵeŶtatioŶ de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de ĐeŶtƌes 
Si3
+ à l’iŶteƌfaĐe, le teŵps de ǀie des poƌteuƌs eŶ suƌfaĐe diŵiŶue et l’effet passiǀaŶt est 
ŵoiŶs effiĐaĐe. Les auteuƌs eŶ ĐoŶĐlueŶt Ƌue l’augŵeŶtatioŶ du Ŷoŵďƌe de Đhaƌges “i3+ en 
suƌfaĐe Ŷe peut pas ĐoŵpeŶseƌ l’augŵeŶtatioŶ du Ŷoŵďƌe de dĠfauts à l’iŶteƌfaĐe a-SiNx/Si. 




-Ϳ loƌsƋue la ƋuaŶtitĠ d’azote daŶs la ĐouĐhe a-SiNx:H augmente. Il est montré que la 
polarité globale de ces charges peut être positive ou négative et est étroitement liée à la 
polaƌitĠ de la teŶsioŶ appliƋuĠe aupaƌaǀaŶt suƌ le ŵatĠƌiau. CoŶtƌaiƌeŵeŶt à l’Ġtude 
précédente, De Wolf observe une augmentation du temps de vie des porteurs avec 
l’augŵeŶtatioŶ de la deŶsitĠ de ĐeŶtƌes K à l’iŶteƌfaĐe. 
Les liaisons =Si-H2 et Si-H présentes dans le nitrure jouent également un rôle dans la 
passivation du Si cristallin [73]. MäĐkel ŵoŶtƌe Ƌu’uŶ  ŵĠlaŶge “iH4/N2/H2 peƌŵet d’oďteŶiƌ 
uŶe ƋuaŶtitĠ d’hǇdƌogğŶe plus iŵpoƌtaŶte daŶs le Ŷitƌuƌe Ƌu’uŶ ŵĠlaŶge “iH4/NH3. Cela 
mène à une augmentation du nombre de liaisons =Si-H2 et Si-H et donc à une augmentation 
du teŵps de ǀie des poƌteuƌs à l’iŶteƌfaĐe paƌ la passiǀatioŶ des liaisoŶs peŶdaŶtes du “i. 
1.4.3.2 Propriétés optiques des alliages a-SiNx  
Le nitrure de silicium amorphe est connu pour émettre un signal de photoluminescence (PL) 
eŶ ƌaisoŶ de la deŶsitĠ iŵpoƌtaŶte de dĠfauts Ƌu’il ĐoŶtieŶt. La ǀaƌiatioŶ de la ĐoŵpositioŶ 
des alliages a-SiNx entraîne uŶe ǀaƌiatioŶ de la positioŶ, de la laƌgeuƌ et de l’iŶteŶsitĠ du piĐ 
de luminescence [75]. La recombinaison des porteurs entre les états localisés de bord de 





iŶfĠƌieuƌe au gap de l’alliage a-SiNx. Ces résultats peuvent être expliqués par le modèle de 
luminescence de bord de bande de Dunstan [76]. Ce modèle suppose que le spectre 
d’ĠŵissioŶ est ĐoŶtƌôlĠ paƌ la distƌiďutioŶ des états de bord de bande et que les porteurs 
excités thermalisent vers les proches voisins de plus basse énergie ou vers les défauts 
profonds avant de ƌeĐoŵďiŶeƌ et d’Ġŵettƌe uŶ photoŶ. Le phĠŶoŵğŶe de luŵiŶesĐeŶĐe de 
bord de bande qui est représenté sur la Figure 1.13 a été répertorié dans de nombreuses 
études pour le nitrure de silicium amorphe [77][78].  
 
Figure 1.13 : diagramme énergétique représentant les transitions dues aux états localisés de 
bord de bande dans les semiconducteurs amorphes. 
A paƌtiƌ de ŵesuƌes de photoluŵiŶesĐeŶĐe, d’ĠleĐtƌoluŵiŶesĐeŶĐe et de résonance de spin 
électronique, Deshpande et al. ont étudié de façon plus détaillée les transitions radiatives du 
nitrure de silicium. Les trois pics de luminescence observés à 1,8 eV, 2,5 eV et 3 eV ont été 
expliqués à partir des états localisés de bord de bande et du gap [79]. Le pic à 1,8 eV 
correspondrait à des recombinaisons entre les niveaux N4
+ et N2
0. Le pic à 2,5 eV serait 
attribué aux processus de recombinaison liés aux liaisons pendantes du silicium Si3
0. Enfin, le 
pic à 3 eV serait expliqué soit par des transitions de la bande de conduction vers le niveau 
N2
0, soit par des transitions du niveau N4
+ vers la bande de valence. Le modèle proposé est à 
prendre avec précaution car les niveaux énergétiques des défauts sont mal définis en raison 
de la variation du gap des alliages étudiés. De plus, il existe une distribution énergétique 
pour un défaut donné qui apparaît comme un pic large sur les spectres de PL. Il est 
ĠgaleŵeŶt ŵoŶtƌĠ Ƌue loƌs d’uŶe iƌƌadiatioŶ UV, la deŶsitĠ de spiŶs due auǆ liaisoŶs 
pendantes Si3
0 augŵeŶte eŶ ƌaisoŶ d’uŶe ƌedistƌiďutioŶ des Đhaƌges telle Ƌue : 
   03 3 3Si Si 2Si  (1.10)  
BieŶ Ƌue DeshpaŶde oďseƌǀe uŶ piĐ de PL à Ϯ,ϱ eV Ƌu’il attƌiďue auǆ liaisoŶs peŶdaŶtes “i30, 
de nombreux auteurs montrent que ces défauts se comporteraient de manière générale 
comme des centres de recombinaison non radiatifs [79][80][81]. En effet, Scardera observe 
uŶe diŵiŶutioŶ de l’iŶteŶsitĠ du piĐ de PL pouƌ des ĐouĐhes a-SiNx riches en Si lorsque la 
teŵpĠƌatuƌe de ƌeĐuit augŵeŶte ;jusƋu’à ϵϬϬ°CͿ [81]. Cette évolution est expliquée par 
l’augŵeŶtatioŶ de la deŶsitĠ de dĠfauts pƌofoŶds ;ŶotaŵŵeŶt “i30) dans le gap lorsque les 
liaisoŶs hǇdƌogĠŶĠes soŶt ƌoŵpues et Ƌue l’hǇdƌogğŶe diffuse à l’eǆtĠƌieuƌ du ŵatĠƌiau. Ces 




défauts profonds se comportent alors comme des centres recombinants non radiatifs, ce qui 
a pouƌ effet d’attĠŶueƌ le sigŶal de photoluŵiŶesĐeŶĐe. “eol oďseƌǀe des effets siŵilaiƌes 
pouƌ des ƌeĐuits allaŶt jusƋu’à ϭϬϬϬ°C [80]. 
Des mesures de PL résolues en temps permettent de mettre en évidence les temps de 
recombinaison caractéristiques des différents défauts dans le nitrure de silicium. Seol 
montre que les charges présentes dans les défauts profonds sont plus localisées, ce qui 
induit des temps de recombinaisons plus longs [82]. 
1.4.3.3 Propriétés optiques des interfaces nc-Si/nitrure 
Ces dernières années, la photoluminescence de couches de nitrure de silicium contenant des 
nanocristaux ou des nanoparticules de silicium a fait l’oďjet de plusieuƌs Ġtudes. De 
nombreux auteurs montrent un signal de photoluminescence pour des couches a-SiNX 
contenant des nc-Si déposées par PECVD. Les spectres vont du proche infrarouge à 
l’ultƌaǀiolet eŶ foŶĐtioŶ de la ĐoŵpositioŶ des pƌĠĐuƌseuƌs gazeuǆ et les auteuƌs attƌiďueŶt le 
signal de PL à un phénomène de confinement quantique dans les nc-Si sans avoir toujours 
identifié la formation des nc-Si [83][6]. La photoluminescence est ainsi traitée à partir du 
modèle de la boîte quantique sans prendre en compte la photoluminescence de la matrice  
a-SiNx. 
Les Ġtudes s’aĐĐoƌdeŶt à dire que les interfaces entre les nanoparticules et la matrice sont 
ĐoŶstituĠes de Ŷoŵďƌeuses liaisoŶs peŶdaŶtes du siliĐiuŵ ou de l’azote Ƌui gĠŶğƌeŶt des 
recombinaisons non radiatives et diminuent aiŶsi foƌteŵeŶt l’iŶteŶsitĠ de PL [84][85]. La 
passivation de ces liaisons pendaŶtes aǀeĐ de l’hǇdƌogğŶe, de l’azote ou de l’oǆǇgğŶe 
aŵĠlioƌe aiŶsi l’iŶteŶsitĠ du sigŶal de photoluŵiŶesĐeŶĐe pƌoǀeŶaŶt des ŶaŶopaƌtiĐules. Loƌs 
d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe, le dĠpaƌt de l’hǇdƌogğŶe deǀƌait entraîner une 
augmentation des liaisons pendantes du silicium et une diminution du signal de 
photoluminescence. Toutefois, Benami et al. [85] montrent que de nouvelles liaisons Si-N 
peuǀeŶt se foƌŵeƌ à paƌtiƌ de l’azote pƌĠseŶt daŶs la ŵatƌiĐe Ƌui a uŶ ƌôle passiǀaŶt.  
D’autƌes travaux montrent que les interfaces ne sont pas uniquement des centres 
recombinants non radiatifs mais peuvent également prendre part au processus de 
luminescence. Ainsi, Dal Negro et al. [86] oďseƌǀeŶt uŶ piĐ de photoluŵiŶesĐeŶĐe Ƌu’ils 
attribuent à des ponts Si-N-Si à la surface des nanocristaux de silicium. Cette hypothèse est 
construite à partir de calculs de DFT (Density Functional Theory) qui suggèrent un temps de 
vie court (10 ns) et un niveau énergétique de 2,2 eV pour ces liaisons, qui se rapprochent le 
plus des résultats expérimentaux. Enfin, Yu et al. [87] foŶt l’hǇpothğse que la génération des 
porteurs de charge a lieu à la fois dans les nanoparticules de Si amorphes et dans la matrice 






Cette variété de résultats montre que de nombreuses questions restent à éclaircir 
concernant les phénomènes de luminescence de couches a-SiNx contenant des nc-Si : d’où 
provient la luminescence (interfaces, matrice, particules) ? Quels sont les processus radiatifs 
et non-radiatifs ? Nous tenterons de répondre à ces questions dans la suite de ce mémoire. 
1.5 Conclusion 
Au Đouƌs de Đe Đhapitƌe d’iŶtƌoduĐtioŶ, Ŷous aǀoŶs tout d’aďoƌd pƌĠseŶtĠ les pƌopƌiĠtĠs 
physiques des nc-“i et eŶ paƌtiĐulieƌ l’effet de ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue à paƌtiƌ du ŵodğle de 
la boîte quantique. Ces propriétés particulières offrent de nouvelles fonctionnalités qui 
peuǀeŶt ġtƌe utilisĠes pouƌ diffĠƌeŶts tǇpes d’appliĐatioŶ eŶ ŵiĐƌo-optoélectronique ou 
photovoltaïque. Les enjeux et les avancées de ces applications à base de nc-Si ont été décrits 
d’uŶ poiŶt de vue critique. 
Parmi les nouveaux concepts de cellules photovoltaïques envisagés récemment, les cellules 
multijonctions à base de nc-“i soŶt paƌŵi les plus pƌoŵetteuses. L’utilisatioŶ de siliĐiuŵ est 
motivée par des procédés de dépôt relativement simples, son moindre coût et sa 
ĐoŵpatiďilitĠ aǀeĐ l’iŶdustƌie ŵiĐƌoĠleĐtƌoŶiƋue. Toutefois, afiŶ de ƌĠaliseƌ des dispositifs 
performants, il est nécessaire de contrôler les caractéristiques morphologiques et physiques 
des nc-“i et de la ŵatƌiĐe d’eŶĐapsulatioŶ telles que la taille des nc-Si, la densité, la qualité 
structurale (défauts) des matériaux et des interfaces. En particulier, avec la réduction de la 
taille des ŶaŶostƌuĐtuƌes, les effets de suƌfaĐe et d’iŶteƌfaĐe joueŶt uŶ ƌôle ŵajeuƌ suƌ les 
propriétés physiques des matériaux. Dans la dernière partie de cette introduction, nous 
avons fait une synthèse des défauts présents dans le nitrure de silicium amorphe et aux 
interfaces nc-Si/nitrure, ainsi que des propriétés physiques qui en découlent, afin de mieux 
comprendre les propriétés mesurées dans les chapitres suivants.  
Le contrôle des caractéristiques physiques des nc-“i et de la ŵatƌiĐe d’eŶĐapsulatioŶ est 
réalisé par la maîtrise des conditions de synthèse. Dans ce travail de thèse, nous allons 
étudier l’ĠlaďoƌatioŶ des ŶĐ-Si dans des matrices a-SiCx et a-SiNx au moyen de deux procédés 
de dépôt : le dépôt chimique en phase vapeur à basse pression (LPCVD) et le dépôt chimique 
en phase vapeur assisté par plasma (PECVD) qui pƌĠseŶteŶt l’aǀaŶtage d’ġtƌe Đoŵpatibles 


















CHAPITRE 2                                                                                      
Techniques expérimentales 
Ce chapitre présente les techniques employées pour la fabrication et la caractérisation des 
nanocristaux de silicium déposés ou encapsulés sur/dans des matrices siliciées amorphes à 
grand gap. Dans un premier temps, nous rappellerons la théorie sous-jacente aux techniques 
de dépôt chimique en phase vapeur à basse pression et assisté par plasma qui ont été 
utilisées pour la fabrication de nos couches nanocomposites. Les dépôts PECVD de a-SiCx et 
a-SiNx ainsi que la croissance de silicium par CVD seront ainsi détaillés. Nous mettrons en 
avant les résultats bibliographiques concernant les propriétés de ce type de couche et 
l’iŶflueŶĐe des paƌaŵğtƌes de dĠpôt. DaŶs uŶe deuǆiğŵe paƌtie, les réacteurs de dépôt 
utilisés au CEA et au Laplace seront représentés et décrits de manière technique. Enfin, nous 
pƌĠseŶteƌoŶs les diǀeƌses teĐhŶiƋues d’aŶalǇse et de ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ des ĐouĐhes ŵiŶĐes et 
des nanostructures de Si que nous avons utilisées.      
2.1 Le dépôt chimique en phase vapeur (CVD) 
DaŶs Đe paƌagƌaphe, Ŷous pƌĠseŶtoŶs les ŵĠthodes utilisĠes pouƌ l’ĠlaďoƌatioŶ des ĐouĐhes 
minces contenant des nc-“i. Pouƌ les deuǆ pƌoĐĠdĠs d’ĠlaďoƌatioŶ de ŶĐ-Si dans des matrices 
amorphes (a-SiCx ou a-SiNx), la technique de base reste la même : le dépôt chimique en 
phase vapeur. Dans les procédés CVD, le matériau est formé à partir des réactions chimiques 
contrairement aux procédés de dépôt dits « physiques » (PVD pour Physical Vapor 
Deposition). Parmi les procédés CVD, on peut distinguer le dépôt chimique en phase vapeur 
à basse pression (LPCVD) et le dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma (PECVD) 
qui fonctionnent à partir de mécanismes réactionnels en phase gaz activés différemment. 
Nous avons choisi ces deux méthodes de dépôt car elles sont compatibles avec la 
technologie microélectronique et largement répandues au niveau industriel. 
2.1.1 Le dépôt chimique en phase vapeur à basse pression 
2.1.1.1 Généralités 
Le dépôt chimique en phase vapeur est un procédé qui consiste à synthétiser un film solide 
par une réaction chimique à partir de la phase gazeuse [88]. En pratique, on introduit un 
mélange gazeux composé de gaz précurseurs dans une enceinte où se trouve un substrat 
chauffé à plusieurs centaines de degrés Celsius. La chaleur transmise au contact du substrat 





dépôt et provoquer une ou plusieurs réactions chimiques. Le résultat de ces réactions est le 
dĠpôt d’uŶe phase solide suƌ le suďstƌat et la ĐƌĠatioŶ d’espğĐes gazeuses Ƌui seƌoŶt 
évacuées du système. Les différentes étapes qui inteƌǀieŶŶeŶt loƌs d’uŶ dĠpôt CVD 
(schématisées sur la Figure 2.1) sont : 
- Le tƌaŶspoƌt des espğĐes ƌĠaĐtiǀes gazeuses jusƋu’à pƌoǆiŵitĠ du suďstƌat. 
- La dissociation des gaz et réactions chimiques par apport d’ĠŶeƌgie ĐoŶduisaŶt à la 
formation des précurseurs du dépôt. 
- L’adsoƌptioŶ des pƌĠĐuƌseuƌs à la suƌfaĐe du suďstƌat. 
- Le transport des précurseurs en surface et la croissance du film. 
- La désorption des rĠsidus eŶ suƌfaĐe et le tƌaŶspoƌt ǀeƌs l’eǆtƌaĐtioŶ du ƌĠaĐteuƌ. 
Dans les procédés CVD, la température du substrat et la pression sont deux paramètres 
ĐƌuĐiauǆ pouƌ l’ĠlaďoƌatioŶ et le ĐoŶtƌôle des ĐouĐhes ŵiŶĐes. Ces paƌaŵğtƌes oŶt uŶe 
influence importante sur la vitesse de croissance et la structure des couches déposées. Pour 
une pression donnée, Hitchman a séparé la croissance en trois domaines selon la 
température [88]. A basse température, la vitesse de croissance est limitée par la cinétique 
des ƌĠaĐtioŶs ĐhiŵiƋues à la suƌfaĐe du suďstƌat et suit uŶe loi d’AƌƌheŶius. DaŶs le ƌĠgiŵe 
intermédiaire, la vitesse de croissance dépend peu de la température du substrat car toutes 
les espèces réactives sont consommées en arrivant à la surface du substrat. La cinétique du 
dépôt est alors limitée par la diffusion des espèces dans le mélange gazeux. Enfin à haute 
température, on peut observer une diminution de la vitesse de croissance due à la formation 
de particules solides qui appauvrissent le mélange gazeux. 
 
Figure 2.1 : ƌepƌĠseŶtatioŶ sĐhĠŵatiƋue des ŵĠĐaŶisŵes de ĐƌoissaŶĐe d’uŶ dĠpôt CVD. 
2.1.1.2 Modes de nucléation de couches minces par LPCVD 
La croissance de couches minces sur des substrats amorphes ou cristallins dépend de 
ŵaŶiğƌe ĐƌitiƋue de la foƌĐe d’iŶteƌaĐtioŶ eŶtƌe les adatoŵes ;atoŵes adsoƌďĠsͿ et la 





- Le mode Volmer-Weber (ou mode 3D) : l’iŶteƌaĐtioŶ eŶtƌe les adatoŵes est plus foƌte 
Ƌue l’iŶteƌaĐtioŶ aǀeĐ le suďstrat, ce qui mène à la formation de petits groupes de 
Đlusteƌs ou d’îlots ĐoŵposĠs d’adatoŵes. 
- Le mode Franck Van Der Merwe (ou mode 2D) : les adatoŵes s’attaĐheŶt de façon 
préférentielle à la surface, ce qui résulte en une croissance couche par couche sur la 
surface. 
- Le mode Stranski-Krastanov (ou mode 2D-3D) est un procédé intermédiaire caractérisé 
paƌ uŶe ĐƌoissaŶĐe de ĐouĐhes eŶ ϮD daŶs uŶ pƌeŵieƌ teŵps puis d’îlots 3D sur les 
couches déjà formées. La transition se produit pour une épaisseur critique des couches 
dĠposĠes Ƌui dĠpeŶd des pƌopƌiĠtĠs phǇsiƋues et ĐhiŵiƋues telles Ƌue l’ĠŶeƌgie de 
surface des couches et du substrat. 
 
Figure 2.2 : ŵodes de ĐƌoissaŶĐe d’uŶe ĐouĐhe ŵiŶĐe paƌ CVD. 
“eloŶ MazeŶ, Đ’est le ŵode de ĐƌoissaŶĐe Volŵeƌ-Weber qui est à la base de la synthèse de 
nc-Si par CVD décrite dans le chapitre 1 [42]. Aux premiers stades de la croissance des nc-Si, 
il y a la nucléation de germes qui devront atteindre une taille critique pour que leur 
croissance soit possible sur la surface. En effet, lors de la nucléation, une interface et un 
ǀoluŵe soŶt ĐƌĠĠs Ƌui ŵetteŶt eŶ jeu deuǆ ĠŶeƌgies aŶtagoŶistes. L’ĠŶeƌgie de ǀoluŵe ȴGV 
diŵiŶue ƋuaŶd l’ĠŶeƌgie de suƌfaĐe ȴGS augmente avec la taille du germe. Ainsi, la variation 
d’eŶthalpie liďƌe de foƌŵatioŶ d’uŶ ŶuĐlĠus ȴGN = ȴGS + ȴGV augmente dans un premier 
teŵps loƌsƋue l’effet de suƌfaĐe est doŵiŶaŶt pouƌ eŶsuite diŵiŶueƌ eŶ ƌaisoŶ de la 
pƌĠdoŵiŶaŶĐe de l’effet de ǀoluŵe, Đoŵŵe sĐhĠŵatisé sur la Figure 2.3. TaŶt Ƌue ȴGN 
augmente, le processus est réversible et les agrégats peuvent se défaire. En revanche, au-
delà d’uŶe taille ĐƌitiƋue, la diŵiŶutioŶ de ȴGN ƌeŶd le pƌoĐessus iƌƌĠǀeƌsiďle. Ce Ŷ’est Ƌu’à 
paƌtiƌ de Đette taille ĐƌitiƋue Ƌue l’agƌĠgat est staďle et doŶŶe ŶaissaŶĐe à uŶ ŶuĐlĠus à 
l’oƌigiŶe des ŶĐ-Si. Ces germes croissent ensuite grâce au flux continu de matière arrivant à 
la surface depuis la phase gazeuse, et de nouveaux germes se forment en même temps. Ce 
pƌoĐessus se ƌĠalise jusƋu’à la ĐoalesĐeŶĐe des îlots lorsque la surface arrive à saturation. On 






Figure 2.3 : enthalpie libre en fonction du rayon des agrégats ;d’apƌğs [90]). 
2.1.1.3 Le dépôt de silicium par CVD et les mécanismes réactionnels en jeu 
Le dĠpôt de siliĐiuŵ paƌ CVD est uŶ pƌoĐĠdĠ tƌğs laƌgeŵeŶt utilisĠ daŶs l’iŶdustƌie ŵiĐƌo-
électronique et est notamment utilisé pour la faďƌiĐatioŶ de l’ĠleĐtƌode gƌille daŶs les 
transistors MOS (Metal Oxyde Semiconducteur) ou de la grille flottante dans les mémoires 
non volatiles. 
Les dépôts de silicium ont généralement lieu dans des bâtis CVD à basse pression à partir de 
silane (SiH4Ϳ puƌ ou diluĠ daŶs de l’azote ou de l’hǇdƌogğŶe. L’hǇdƌogğŶe a pouƌ effet 
supplémentaire de graver en partie la couche pendant la croissance, ce qui diminue les 
vitesses de dépôt. Il est aussi possible de doper les couches de silicium lors du dépôt en 
incorporant des gaz dopants tels que la phosphine ou le diborane dans la chambre de 
réaction. Nous décrivons ici les mécanismes réactionnels qui peuvent rentrer en jeu lors du 
dĠpôt de siliĐiuŵ à paƌtiƌ de silaŶe. La ƌĠaĐtioŶ de pǇƌolǇse du silaŶe à l’oƌigiŶe de la 
croissance des films de silicium est la suivante : 
 4 2SiH (g) Si( s) 2H (g)  (2.1)  
Une littérature exhaustive de la cinétique de cette équation existe [91][92] et les 
ŵĠĐaŶisŵes ƌĠaĐtioŶŶels Ƌu’elle iŵpliƋue oŶt ĠtĠ aďoŶdaŵŵeŶt ĠtudiĠs. Toutefois, les 
théories et les résultats divergent selon les chemins réactionnels pris en compte et une large 
gamme d’ĠŶeƌgie d’aĐtiǀatioŶ peut ġtƌe ƌĠpeƌtoƌiĠe [91][93]. Parmi ces théories, deux 
chemins réactionnels possibles pour la formation des couches de silicium à partir du silane 
se distinguent. Le premier mécanisme implique une adsorption directe des molécules de 
silane à la surface du substrat sans réaction dans la phase gaz. Après adsorption, la molécule 
de silaŶe peƌd peu à peu ses atoŵes d’hǇdƌogğŶe : 





où * dĠsigŶe uŶ site d’adsoƌptioŶ, ;gͿ Ƌue la ŵolĠĐule est eŶ phase gazeuse, ;aͿ Ƌu’elle est 
adsorbée à la surface du substrat et (s) la phase solide. 
A haute pression, le sylilène SiH2 qui est un sous-produit très réactif et très instable 
provenant de la pyrolyse du silane, joue un rôle plus important du fait des dissociations en 
phase gazeuse. Dans ce cas, le mécanisme proposé est le suivant : 
 4 2 2SiH (g) SiH (g) H (g)  (2.5)   2 2SiH (g) * SiH (a)  (2.6)    2 xSiH (a) SiH (a) (2 x)H(a)  (2.7)     x 2SiH (a) (2 x)H(a) Si( s) H (g)  (2.8)  
OŶ oďseƌǀe Ƌue daŶs les deuǆ Đas des sites d’adsoƌptioŶ soŶt ŶĠĐessaiƌes à l’iŶĐoƌpoƌatioŶ 
des ŵolĠĐules gazeuses. A la suƌfaĐe du siliĐiuŵ, les sites d’adsoƌptioŶ soŶt des liaisoŶs 
peŶdaŶtes gĠŶĠƌĠes paƌ la dĠsoƌptioŶ d’hǇdƌogğŶe loƌs du dĠpôt à haute teŵpĠƌatuƌe. DaŶs 
le Đas d’uŶe ĐouĐhe de “iO2, Mazen a montré que les groupements silanol (Si-OH) sont des 
sites de nucléation préférentielle pour les nc-Si [45]. Lors de cette thèse, nous avons étudié 
la croissance de nc-Si sur des couches carburées a-SiCx. Dans le chapitre 3, nous verrons 
quels peuǀeŶt ġtƌe les sites d’adsoƌptioŶ pƌĠfĠƌeŶtiels suƌ Đe tǇpe de ĐouĐhe. 
2.1.2 Le dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma (PECVD) 
Contrairement à la CVD classique, la PECVD permet de réaliser des dépôts sur des substrats 
chauffés à plus basse températuƌe. EŶ effet, aloƌs Ƌu’eŶ CVD ĐlassiƋue l’ĠŶeƌgie ŶĠĐessaiƌe à 
la dissoĐiatioŶ des espğĐes gazeuses est appoƌtĠe sous foƌŵe d’ĠŶeƌgie theƌŵiƋue, eŶ 
PECVD uŶe paƌtie de Đette ĠŶeƌgie est appoƌtĠe sous foƌŵe d’ĠŶeƌgie ĠleĐtƌiƋue. La PECVD 
peƌŵet aiŶsi d’utiliser des substrats à bas coût plus sensibles à la température tout en 
assurant des vitesses de croissance élevées. La PECVD donne aussi la possibilité de déposer 
des couches sous- ou sur-stœĐhioŵĠtƌiƋues doŶt la ĐoŵpositioŶ peut ġtƌe ĐoŶtƌôlĠe, offƌaŶt 
ainsi une palette de matériaux très large.  
2.1.2.1 Notions de plasma 
L’Ġtat plasŵa est souǀeŶt dĠĐƌit Đoŵŵe le Ƌuatƌiğŵe Ġtat de la ŵatiğƌe apƌğs l’Ġtat solide, 
liquide et gazeux. Un plasma est un gaz ionisé comportant des particules neutres (atomes ou 
molécules) et des particules chargées (électrons, ions), dont la charge totale est quasi-
neutre. Pour maintenir un gaz ionisé ou un plasma, on peut soit empêcher les 
recombinaisons entre espèces chargées de se produire, soit produire de nouvelles paires 
d’ioŶs et d’ĠleĐtƌoŶs. CoŶĐƌğteŵeŶt, l’appliĐatioŶ d’uŶe teŶsioŶ alteƌŶatiǀe ou ĐoŶtiŶue 
suffisante entre deux électrodes placées dans un milieu contenant un gaz à basse pression 





d’uŶ pƌoĐessus geƌŵe d’ioŶisatioŶ pƌiŵaiƌe pƌoǀeŶaŶt soit des ƌaǇoŶŶeŵeŶts ĐosŵiƋues, 
soit de la radioactivité naturelle des éléments. 
DaŶs Ŷotƌe Đas ;pouƌ les deuǆ ƌĠaĐteuƌs utilisĠsͿ, l’alluŵage du plasŵa est ŵaiŶteŶu paƌ uŶ 
signal radiofréquence à 13,56 MHz. Cette fréquence est fixée par la réglementation 
internationale des télécommunications pour des applications industrielles. A cette 
fréquence, les électrons de faible masse suivent le signal oscillateur car leur fréquence 
pƌopƌe d’osĐillatioŶ est supĠƌieure à 13,56 MHz. En revanche, les ions plus lourds ne suivent 
pas le signal radiofréquence car leur fréquence propre est inférieure à cette valeur. Ainsi, 
peŶdaŶt uŶe pĠƌiode les ĠleĐtƌoŶs ǀoŶt osĐilleƌ d’uŶe ĠleĐtƌode à l’autƌe aloƌs Ƌue les ioŶs Ŷe  
pouƌƌoŶt pas suiǀƌe le sigŶal RF. Ce phĠŶoŵğŶe ǀa aǀoiƌ pouƌ ĐoŶsĠƋueŶĐe l’ĠtaďlisseŵeŶt 
de zoŶes de Đhaƌge d’espaĐe positiǀe ;appelĠes gaiŶesͿ deǀaŶt ĐhaĐuŶe des ĠleĐtƌodes, Ƌui 
joueront le rôle de capacités. On parle alors de décharge capacitive. En revanche, les 
ĠleĐtƌoŶs ŵoďiles ǀoŶt aĐƋuĠƌiƌ de l’ĠŶeƌgie ĐiŶĠtiƋue sous l’iŵpulsioŶ des Đhaŵps 
électriques oscillants des gaines, et rentrer en collision avec les gaz moléculaires et/ou 
atomiques dominants dans la décharge. Ces collisions ionisantes ou non conduiront à la 
foƌŵatioŶ de Ŷoŵďƌeuses espğĐes ĐhiŵiƋues ƌĠaĐtiǀes et d’uŶ plasŵa Ƌui seƌa ďoƌdĠ paƌ les 
gaines de la décharge. Les collisions inélastiques qui sont des processus à seuil énergétique 
ǀoŶt assuƌeƌ la pƌoduĐtioŶ d’espğĐes ioŶisĠes ou Ŷeutƌes ƌĠactives qui peuvent participer au 
dĠpôt. A titƌe d’eǆeŵple, pouƌ uŶe ŵolĠĐule AB eŶ ĐollisioŶ aǀeĐ uŶ ĠleĐtƌoŶ, les ƌĠaĐtioŶs 
inélastiques suivantes peuvent avoir lieu : 
- Ionisation sans dissociation : e- + AB → AB+ + 2e- 
- Ionisation dissociative : e- + AB → A + B+ + 2e- 
- Attachement sans dissociation : e- + AB → AB- 
- Attachement dissociatif : e- + AB → A + B- 
- Excitation électronique sans dissociation : e- + AB → AB* + e- 
- Excitation dissociative : e- + AB → A* + B + e- 
2.1.2.2 Le dépôt PECVD de couches minces de carbure de silicium amorphes 
Les couches minces de carbure de silicium amorphe (a-SiCx:H) présentent des propriétés 
ƌeŵaƌƋuaďles telles Ƌu’uŶ gap et uŶ iŶdiĐe de ƌĠfƌaĐtioŶ ĠleǀĠs, uŶe ĐoŶduĐtiǀitĠ theƌŵiƋue 
importante, une résistance élevée au claquage électrique, la possiďilitĠ d’uŶe sǇŶthğse à 
ďasse teŵpĠƌatuƌe suƌ des suƌfaĐes iŵpoƌtaŶtes, et suƌtout la possiďilitĠ d’aĐĐoƌdeƌ les 
propriétés opto-électroniques [94]. Pour ces raisons, les alliages a-SiCx:H trouvent de 
nombreuses applications parmi lesquelles on peut citer des couches anti-reflets et 
passivantes pour les cellules photovoltaïques, des couches diélectriques pour les transistors, 
des LEDs, des guides d’oŶde… 





A Ŷotƌe ĐoŶŶaissaŶĐe, peu d’Ġtudes thĠoƌiƋues de ŵodĠlisatioŶ des ƌĠaĐtioŶs au seiŶ d’uŶ 
plasma SiH4-CH4 ont été menées. En revanche, des expériences de spectrométrie de masse 
ont permis de mettre en évidence les radicaux présents dans le plasma [95][96]. De manière 
générale, SiH3 et CH3 sont les radicaux dominants. Ils peuvent provenir de la dissociation des 
précurseurs SiH4 et CH4 par impact électronique, ou par réaction secondaire de ces mêmes 
pƌĠĐuƌseuƌs aǀeĐ l’hǇdƌogğŶe H, tel Ƌue [96] : 
    4 3CH e CH H e  (2.9)    4 3 2CH H CH H  (2.10)      4 3SiH e SiH H e  (2.11)    4 3 2SiH H SiH H  (2.12)  
Concernant les mécanismes de surface, il a été montré que les radicaux SiH3 ont une 
probabilité de réaction avec la surface du substrat beaucoup plus importante que CH3 [95]. 
Pour de faibles puissances de la décharge (5 W), les radicaux SiH3 contribuent ainsi à 60 % de 
la croissance du film. En revanche, pour des puissances plus élevées (30 W), les radicaux plus 
fragmentés (SiH2, SiH, Si) ainsi que les dimères et les trimères jouent un rôle plus important 
dans le dépôt. 
 Influence des paramètres opératoires sur les propriétés des couches a-SiCx:H  
Un des principaux intérêts des alliages a-SiCx:H est d’ġtƌe uŶ ŵatĠƌiau aĐĐoƌdaďle, auǆ 
propriétés contrôlables en fonction des paramètres du dépôt CVD assisté par plasma. A ce 
titre, de nombreux travaux [97][98][99][100] portent sur l’iŶflueŶĐe du ŵĠlaŶge gazeux, de 
la dilution hydrogène, de la température du substrat ou de la puissance de la décharge sur 
les propriétés du dépôt. 
On peut distinguer deux régimes de puissance pour lesquels les mécanismes de dépôt sont 
différents. Pour une faible densité de puissance (inférieure à 300 mW.cm-2Ϳ, il Ŷ’Ǉ a pas de 
décomposition primaire du méthane et le carbone est incorporé dans le dépôt après 
réaction du méthane avec des radicaux du silane [97]. Ce régime de puissance permet 
d’iŶĐoƌpoƌeƌ le carbone en douceur sous la forme de groupes méthyles CH3, ce qui confère 
au matériau de bonnes propriétés semiconductrices [98]. Le carbone incorporé présente 
alors une majorité de liaisons Si-C et C-H, ce qui mène à un gap élevé du matériau. Toutefois, 
le taux de carbone incorporé dans la couche est dans ce cas limité et dépend 
essentiellement du rapport [CH4]/[SiH4]. 
A forte puissance en revanche, les deux précurseurs CH4 et SiH4 sont dissociés par impact 
électronique. La composition des couches peut aller de 0 à 100 % de carbone selon le 
mélange gazeux présent dans le réacteur [101]. Toutefois, dans ce cas le carbone se 
graphitise par la présence de liaison C-C de type sp2, ce qui a pour effet négatif de diminuer 





D’apƌğs HoŶg, la teŵpĠƌatuƌe du suďstƌat a peu d’iŶflueŶĐe sur les propriétés optiques et 
électriques des dépôts et joue uniquement sur la vitesse de croissance du film [99]. Au 
ĐoŶtƌaiƌe, IliesĐu ŵoŶtƌe Ƌue la teŵpĠƌatuƌe a peu d’effet suƌ la ǀitesse de Đƌoissance pour 
un signal RF à 13,56 MHz mais influence de façon importante les contraintes présentes dans 
les couches [100]. 
2.1.2.3 Le dépôt PECVD de couches minces de nitrure de silicium amorphe a-SiNx:H 
Les couches minces de nitrure de silicium sont largement utilisées dans la fabrication de 
systèmes micro-électroniques en tant que barrières de diffusion, couches passivantes ou 
diĠleĐtƌiƋues. La PECVD s’est iŵposĠe Đoŵŵe la teĐhŶiƋue de dĠpôt la plus adaptĠe pouƌ Đe 
type de couche car elle nécessite des températures de dépôt moins élevées, ce qui est un 
avantage pour les performances électroniques des systèmes. De ce fait, de très nombreuses 
études théoriques et expérimentales ont été menées afin de comprendre les mécanismes 
réactionnels dans le plasma [102], ainsi que les relations entre les paramètres opératoires 
(pression, puissance électrique, fréquence, débits gazeux, géométrie) et les caractéristiques 
physiques de la couche de nitrure de silicium déposée par PECVD [62]. Nous en faisons ici un 
bref résumé. 
 Mécanismes réactionnels menant à la formation de films a-SiNx:H par PECVD 
H. Caquineau et al. [102] ont entrepris de modéliser les dépôts de nitrure de silicium pour un 
mélange de SiH4 et NH3 dans un réacteur PECVD à électrodes parallèles. Les réactions de 
dissociation principales considérées dans ce travail sont les suivantes : 
    3 2NH e NH H e  (2.13)      3 2NH e NH H e  (2.14)      4 3SiH e SiH H e  (2.15)      4 2SiH e SiH 2H e  (2.16)  
Au niveau des mécanismes de surface, il a été montré que les radicaux NH2, SiH3 et SiH2 issus 
des réactions de dissociation participent de façon importante à la croissance des films. De 
même, les radicaux aminosilanes issus de la réaction des radicaux siliciés avec des radicaux 
NH2 (HSiNH2, HSi(NH2)2, Si(NH2)3, Si(NH2)2 et Si2H5) sont des précurseurs de la couche en 
croissance, avec une réactivité moindre toutefois [102][103]. 
Lorsque la proportion de silane est importante dans le réacteur, les radicaux sylil (SiH3) 
produits en fortes quantité sont les principaux précurseurs du dépôt et la couche est riche 
en silicium. En revanche, loƌsƋue le silaŶe s’Ġpuise, les ƌadiĐauǆ tƌiaŵiŶosilǇl “i;NH2)3 sont 
alors en proportion plus importante de par leur faible réactivité dans le gaz et participent 
plus activement à la croissance de la couche. Dans ce cas, la couche en croissance est alors 





 Influence des paramètres opératoires sur les propriétés des couches a-SiNx:H 
La composition de la phase gazeuse, et notamment la décomposition du silane dans le 
réacteur, jouent donc un rôle déterminant sur la composition des dépôts. La teneur en 
silicium des alliages a-SiNx est directement liée à la proportion de silane dans le mélange 
gazeux, c'est-à-dire au rapport [NH3]/[SiH4] [62]. Pour les couches nanocomposites 
contenant des nanocristaux de silicium (après recuit) dans des matrices de nitrure 
fabriquées par PECVD, le rapport des débits gazeux de silane et d’aŵŵoŶiaĐ est le pƌiŶĐipal 
paƌaŵğtƌe du dĠpôt Ƌui peƌŵet de ŵodifieƌ l’eǆĐğs de siliĐiuŵ et doŶĐ la deŶsitĠ et la taille 
des cristaux [62][104][105]. Le rapport des débits gazeux a aussi une influence importante 
sur la vitesse de croissance de la couche. Comme les radicaux sylil (SiH3) participent 
pƌiŶĐipaleŵeŶt au dĠpôt, la ǀitesse de ĐƌoissaŶĐe seƌa d’autaŶt plus gƌaŶde Ƌue le ƌappoƌt 
[NH3]/[SiH4] sera faible pour un débit total constant.  
Pouƌ Đe Ƌui est de l’iŶflueŶĐe de la puissaŶĐe, “mith et al. montrent que de manière 
générale, le rapport N/Si dans la couche augmente lorsque la puissance augmente [103]. De 
Ŷoŵďƌeuǆ tƌaǀauǆ ŵoŶtƌeŶt Ƌue l’iŶdiĐe de ƌĠfƌaĐtioŶ des ĐouĐhes diŵiŶue loƌsƋue la 
puissance délivrée à la décharge augmente [62][106]. Selon Hicks, trois régimes de puissance 
existent [107]. A faiďle puissaŶĐe, l’aŵŵoŶiaĐ Ŷ’est pas suffisamment dissocié par rapport 
au silane si bien que le plasma a une faible quantité de radicaux NHn et peu de réactions 
entre les radicaux NHn et SiHn. Le dépôt est alors riche en Si. Pour des puissances plus 
élevées, la densité de radicaux NHn est plus importante dans la phase gazeuse, favorisant de 
ce fait les réactions entre radicaux NHn et SiHn, sans pour autant saturer les radicaux SiHn. La 
couche déposée est légèrement riche en Si. Enfin, à forte puissance, la dissociation de 
l’aŵŵoŶiaĐ, et donc la quantité de radicaux NHn, sont importantes. Les radicaux SiHn sont 
alors complètement saturés par les réactions avec les radicaux NHn et on ne trouve pas de 
liaisons Si-H dans le film. Dans ce cas, les couches déposées sont riches en azote (rapport 
N/Si > 1,33). Dans ce travail de thèse, les dépôts PPECVD des couches a-SiNx ont été 
effeĐtuĠs à faiďle puissaŶĐe ;ϱ WͿ. Cette ǀaleuƌ a ĠtĠ Đhoisie afiŶ d’Ġlaďoƌer des couches 
riches en Si et avoir des vitesses de dépôt faibles permettant un bon contrôle des épaisseurs. 
La teŵpĠƌatuƌe du suďstƌat Ŷ’a pas d’iŶflueŶĐe Ŷotaďle suƌ la ĐoŵpositioŶ de filŵs ƌiĐhes eŶ 
“i Đoŵŵe l’a ƌappoƌtĠ ChiaŶg [108]. Pour des substrats chauffés à des températures 
ƌelatiǀeŵeŶt ĠleǀĠes ;ϲϬϬ°CͿ, “ŵith a oďseƌǀĠ la dĠsoƌptioŶ d’hǇdƌogğŶe et d’aŵŵoŶiaĐ, 
aǀeĐ d’autaŶt plus d’hǇdƌogğŶe Ƌue le film est riche en Si. Dans notre cas, la température a 
ĠtĠ fiǆĠe à ϯϬϬ°C afiŶ d’Ġǀiteƌ la dĠsoƌptioŶ de l’hǇdƌogğŶe et de l’azote loƌs du dĠpôt. 
2.2 Les équipements de dépôt et de recuit 
Dans cette partie, nous allons décrire les trois équipements de dépôt CVD (PECVD, LPCVD et 
PPECVD) utilisés pour les dépôts des couches nanocomposites, ainsi que le four utilisé pour 





2.2.1 Préparation des substrats 
Les couches minces a-SiCx et a-SiNx ont été déposées sur des substrats de silicium 
Czochralsky ;ϭϬϬͿ d’Ġpaisseuƌ ϱϮϱ ʅŵ, du ǀeƌƌe ĐoƌŶiŶg et des suďstƌats de Ƌuaƌtz de 
dimensions 25 mm x 25 mm x 1 mm. Avant chaque dépôt, les substrats de quartz et de verre 
ont été nettoyés avec du savon puis dégraissés dans une machine de nettoyage à ultrasons 
de ŵaƌƋue NOVATEC. Les suďstƌats de siliĐiuŵ oŶt ĠtĠ ploŶgĠs daŶs de l’aĐide fluorhydrique 
;HFͿ peŶdaŶt ϭϬ s afiŶ de gƌaǀeƌ l’oǆǇde Ŷatif.  
2.2.2 Le réacteur PECVD de dépôt des couches minces a-SiCx 
Les couches minces de carbure de silicium amorphe ont été déposées dans un réacteur 
PECVD de type « douche ». Ce réacteur semi-artisanal développé au CEA/LITEN a pour 
fonction principale le dépôt de couches minces de silicium amorphe hydrogéné, intrinsèque 
ou dopé, qui rentrent dans certaines étapes de fabrication des cellules solaires en couches 
minces. Le réacteur qui est représenté sur la Figure 2.4 est constitué : 
- D’uŶ sas de ĐhaƌgeŵeŶt des ĠĐhaŶtilloŶs ŵuŶi d’uŶ sǇstğŵe de poŵpage iŶdĠpeŶdaŶt. 
LoƌsƋue la pƌessioŶ du sas atteiŶt le ǀide liŵite de ϳ,ϱ Toƌƌ, uŶe ĐaŶŶe d’iŶtƌoduĐtioŶ 
peƌŵet de tƌaŶsfĠƌeƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ daŶs l’eŶĐeiŶte de ƌĠaĐtioŶ ;doŶt le vide limite est 
d’eŶǀiƌoŶ ϯ,ϴ ŵToƌƌͿ. 
- D’uŶe eŶĐeiŶte eŶ alliage d’aluŵiŶiuŵ de diaŵğtƌe ϮϴϬ ŵŵ et de hauteuƌ ϯϬϬ ŵŵ. 
- D’uŶe douĐhe theƌŵostatĠe à l’iŶtĠƌieuƌ de l’eŶĐeiŶte Ƌui peƌŵet l’iŶtƌoduĐtioŶ des gaz 
et Ƌui joue le ƌôle d’ĠleĐtƌode aĐtiǀe. Le sǇstğŵe de douche offre une meilleure 
répartition des gaz sur la surface du substrat, Đe Ƌui peƌŵet d’oďteŶiƌ des dĠpôts plus 
homogènes au Ŷiǀeau de la ĐoŵpositioŶ et de l’Ġpaisseuƌ. Cette ĠleĐtƌode est ƌeliĠe à uŶ 
générateur radio-fƌĠƋueŶĐe à ϭϯ,ϱϲ MHz paƌ l’iŶteƌŵĠdiaiƌe d’uŶe boîte d’aĐĐoƌd. La 
gaŵŵe de tƌaǀail du gĠŶĠƌateuƌ s’ĠteŶd jusƋu’à ϭϬϬϬ W. 
- D’uŶ poƌte-substrat chauffant à l’iŶtĠƌieuƌ de l’eŶĐeiŶte. Celui-ci est relié directement à 
la masse et sa position verticale par rapport à la douche est variable. 
- D’uŶ gƌoupe de poŵpage pƌiŵaiƌe. 
- De deux jauges à vide capacitives de calibre 1000 et 10 Torr en pleine échelle. 
Le plasŵa est ĐƌĠĠ loƌs de l’iŶtƌoduĐtioŶ des gaz eŶtƌe l’ĠleĐtƌode polaƌisĠe ;la douĐheͿ et le 
porte-substrat relié à la masse. Il y a une légère différence de diamètre entre le porte-
suďstƌat ;ϮϯϬ ŵŵͿ et l’ĠleĐtƌode douĐhe ;Ϯϱϱ ŵŵͿ. La douĐhe Ŷe Đoŵpoƌte des tƌous pouƌ le 
passage des gaz que sur un diamètre de 200 mm mais la surface est polarisée sur un 
diamètre de 255 mm. Pour estimer la densité de puissance injectée, il faut donc diviser la 
puissaŶĐe du gĠŶĠƌateuƌ paƌ la suƌfaĐe de l’ĠleĐtƌode polaƌisĠe ;ϱϭϬ Đŵ2). 
La dĠĐhaƌge est de tǇpe ĐapaĐitiǀe, Đ’est pouƌƋuoi aǀaŶt ĐhaƋue Ŷouǀeau dĠpôt uŶ Đulottage 
de l’eŶĐeiŶte pƌĠĐĠdeŵŵeŶt ŶettoǇĠe est ƌĠalisĠ afiŶ d’aǀoiƌ des ĐoŶditioŶs de dĠpôt 





hydrogéné sur les parois du réacteur à partir de silane (SiH4Ϳ et d’hǇdƌogğŶe ;H2) pendant  
2 min. Les dépôts des couches a-SiCx ont été réalisés à partir de silane (SiH4) et de méthane 
(CH4Ϳ Đoŵŵe gaz pƌĠĐuƌseuƌs diluĠs daŶs de l’hǇdƌogğŶe ;H2Ϳ et/ou de l’aƌgoŶ ;AƌͿ. Apƌğs 
chaque dépôt, les parois du réacteur sont nettoyées en gravant les couches déposées à 
partir d’uŶ ŵĠlaŶge d’oǆǇgğŶe ;O2) et de tétrafluorure de carbone (CF4) à 600 W. 
Gaz Fonction 
SiH4  Gaz précurseur 
CH4  Gaz précurseur 
H2 Gaz vecteur 
Ar Gaz vecteur 
O2 Gravure 
CF4 Gravure 
Tableau 2.1 : gaz utilisés pour les dépôts PECVD des couches a-SiCx et leur fonction. 
 
Figure 2.4 : photographie du réacteur PECVD utilisé pour le dépôt des couches a-SiCx. 
2.2.3 Le réacteur LPCVD Centura 5200 utilisé pour la croissance CVD des nc-Si 
La croissance de nc-Si en CVD à basse pression (LPCVD) sur les couches minces a-SiCx a été 
réalisée dans un bâti de type Epi Centura 5200 développé par la société Applied Materials. 
Ce réacteur industriel est conçu pour le dépôt de couches épitaxiées de silicium sur des 
substrats de 200 mm de diamètre. Comme le montre la Figure 2.5, ce réacteur est constitué : 
- De deux sas de chargement, pouvant accueillir chacun 25 plaques de silicium. 
- D’uŶe Đhaŵďƌe de tƌaŶsfeƌt ĠƋuipĠe d’uŶ ďƌas ƌoďotisĠ peƌŵettaŶt le tƌaŶsfeƌt des 
plaƋues d’uŶe Đhaŵďƌe de dĠpôt à l’autƌe, ou du sas de ĐhaƌgeŵeŶt ǀeƌs les Đhaŵďƌes 





- De deux chambres de croissance mono-plaque. 
- D’uŶe Đhaŵďƌe de ƌefƌoidisseŵeŶt. 
 
Figure 2.5 : vue générale du réacteur LPCVD Epi Centura 5200. 
Les gaz disponibles sur cet équipement et utilisés pour la croissance de nanocristaux de 
silicium sont répertoriés dans le Tableau 2.2 : 
Gaz Fonction 
SiH4  Gaz précurseur 
H2 Gaz vecteur 
HCl Gravure 
Tableau 2.2 : gaz utilisés pour la croissance de nc-Si par LPCVD. 
Une vue en coupe de la chambre de croissance est représentée sur la Figure 2.6. Les parois 
en quartz permettent le chauffage du substrat à partir de deux bancs de lampes situés au-
dessus et au-dessous des dômes supérieur et inférieur. Chaque banc est constitué de vingt 
lampes de 2 kW dont huit sont orientées vers le centre et douze vers les bords de la plaque. 
Ce type de chauffage permet des montées et descentes en température très rapides 
(typiquement une dizaine de seconde pour monter de 100°C). La température du substrat 
peut ainsi varier de 450°C à 1200°C. Deux pyromètres permettent de contrôler la 
température de la surface supérieure et inférieure du substrat posé sur un suscepteur en 
quartz (donc transparent). Lors des dépôts, la mise en rotation du suscepteur à environ  
ϯϬ ƌpŵ peƌŵet d’oďteŶiƌ uŶe ďoŶŶe uŶifoƌŵitĠ suƌ la plaƋue. 
Les gaz soŶt iŶjeĐtĠs de ŵaŶiğƌe latĠƌale à la plaƋue, Đ’est pouƌƋuoi il est iŵpoƌtaŶt de ďieŶ 
contrôler la hauteur du suscepteur afin que le flux « Ŷ’aĐĐƌoĐhe » pas le bord de la plaque 
mais ne soit pas non plus trop éloigné de la surface. Un système de répartition des gaz 
permet de les injecter vers le centre et les bords de la plaque toujours dans un souci 
d’uŶifoƌŵitĠ des dĠpôts. Les gaz s’ĠĐouleŶt de façoŶ laŵiŶaiƌe et se dĠĐoŵposeŶt au 






Figure 2.6 : ǀue eŶ Đoupe d’uŶe Đhaŵďƌe de ĐƌoissaŶĐe du ƌĠaĐteuƌ LPCVD. 
2.2.4 Le réacteur PECVD à décharge pulsée (PPECVD) de dépôt des couches a-SiNx 
Bien que le principe de fonctionnement de ce réacteur soit le même que pour le réacteur 
PECVD décrit précédemment (pour les couches a-SiCx), nous décrivons ici les géométries, les 
gaz utilisés et les systèmes auxiliaires qui sont différents du cas précédent. Le réacteur 
PPECVD de dépôt des couches a-SiNx comprend : 
- Une boîte plasma en forme de parallélépipède de dimension 256 x 256 mm2 et de 
distance inter-électrode 39,5 mm dans laquelle est confiné le plasma. Afin de mieux 
observer son fonctionnement, une vue en coupe de cette boîte est représentée sur la 
Figure 2.7. L’ĠleĐtƌode aĐtiǀe est plaĐĠe au ĐeŶtƌe de la boîte et reliée au générateur par 
l’iŶteƌŵĠdiaiƌe d’uŶe boîte d’aĐĐoƌd. Les ĠĐhaŶtilloŶs soŶt plaĐĠs faĐe à l’ĠleĐtƌode 
active, sur les deux parois verticales de la boîte ƌeliĠe à la ŵasse. L’aƌƌiǀĠe des gaz se fait 
dans une zone tampon où la décharge ne se produit pas et située au dessus de la zone 
plasma. Les ouvertures dans les parois de la boîte plasma permettent de placer des 
substrats de silicium de 2 pouces ou des substrats de quartz de 25 x 25 x 1 mm. 
- UŶ sǇstğŵe d’aliŵeŶtatioŶ ĠleĐtƌiƋue du plasŵa assuré par un générateur 
ƌadiofƌĠƋueŶĐe “AIREM foŶĐtioŶŶaŶt à ϭϯ,ϱϲ MHz et dĠliǀƌaŶt uŶe puissaŶĐe jusƋu’à  
300 W. Une boîte d’adaptatioŶ peƌŵet d’atteiŶdƌe l’aĐĐoƌd eŶtƌe la dĠĐhaƌge ĐapaĐitiǀe 
et le générateur et de transmettre ainsi le maximum de puissance à la décharge. 
- UŶ sǇstğŵe de ĐoŶtƌôle et d’aliŵeŶtatioŶ des gaz comportant 5 lignes distinctes reliées à 
des débitmètres massiques étalonnés pour chaque gaz. Les gaz disponibles et leur 
fonction sont résumés dans le Tableau 2.3. L’hĠliuŵ a pouƌ foŶĐtioŶ pƌiŶĐipale 
d’augŵeŶteƌ l’ĠŶeƌgie ĐiŶĠtiƋue des ĠleĐtƌoŶs daŶs le plasŵa aloƌs Ƌue “iH4 et NH3 
jouent les rôles de gaz précurseurs. De plus, l’utilisatioŶ de l’hĠliuŵ a iĐi uŶe autƌe 
fonction qui est de diluer les gaz réactifs (SiH4 et NH3) en augmentant le débit total des 
gaz. CeĐi a pouƌ effet d’augŵeŶteƌ la ǀitesse de ĐoŶǀeǆioŶ et de ŵieuǆ ƌĠpaƌtiƌ la 






- Deux systèmes de pompage foŶĐtioŶŶaŶt iŶdĠpeŶdaŵŵeŶt l’uŶ de l’autƌe. Avant 
ĐhaƋue dĠpôt, uŶe poŵpe à diffusioŶ d’huile de tǇpe AlĐatel aidĠe d’uŶe poŵpe à 
palette peƌŵetteŶt d’atteiŶdƌe uŶ ǀide seĐoŶdaiƌe d’eŶǀiƌoŶ ϭϬ-6 Torr dans le réacteur. 
Ce vide est nécessaire pour éviter tout risque de pollution lors du dépôt et notamment la 
pƌĠseŶĐe d’oǆǇgğŶe paƌtiĐuliğƌeŵeŶt ŶĠfaste pouƌ Ŷos ĐouĐhes. 
- Un système de régulation thermique. La gamme de températures possibles va de la 
température ambiante jusƋu’à 400°C. Le chauffage est assuré par trois résistances 
ĐhauffaŶtes d’uŶe puissaŶĐe de ϭkW iŶsĠƌĠes ƌĠguliğƌeŵeŶt daŶs les plaƋues et ƌeliĠes 
au système de régulation thermique. La mesure de la température est réalisée grâce à 
deuǆ theƌŵoĐouples plaĐĠs au ĐeŶtƌe et suƌ les ĐôtĠs de l’eŶĐeiŶte. 
- Deux sondes de pression. La première, une jauge baratron capacitive MKS permet de 
mesurer des pressions entre 0,1 mTorr et 1 Torr. Elle est utilisée lors des dépôts et ne se 
détériore pas au contact des gaz passant dans le réacteur. La deuxième sonde de 
pression est une jauge Alcatel CF2P fonctionnant pour des pressions comprises entre 10-7 
et 10-2 Torr. Elle est indispensable pour mesurer le vide limite avant chaque dépôt et 




























Figure 2.7 : schéma de principe de la boîte plasma du réacteur PPECVD. 
Gaz Fonction 
SiH4  Gaz précurseur 
NH3  Gaz précurseur 
He  Gaz vecteur 
N2  Gaz diluant (réacteur) 
N2  Gaz diluant (à la pompe) 
Tableau 2.3 : gaz utilisés pour les dépôts PPECVD des couches a-SiNx. 
La principale particularité de ce réacteur est de pulser la décharge. Typiquement, sur une 
période de 400 ms, la décharge sera allumée pendant 100 ms et éteinte le reste du temps. 
Cela peƌŵet d’ĠǀaĐueƌ les poudƌes foƌŵĠes daŶs le plasŵa et d’Ġǀiteƌ uŶ appauvrissement 
des gaz pƌĠĐuƌseuƌs à l’eŶtƌĠe de la boîte plasma. La modulation de la décharge est assurée 
par un générateur basse fréquence couplé directement au générateur RF. La période et le 





2.2.5 Les équipements de recuit 
Les couches minces a-SiCx ont été recuites directement dans le réacteur LPCVD Centura 5200 
Đe Ƌui a peƌŵis d’ġtƌe au plus pƌoĐhe des ĐoŶditioŶs de dĠpôts de ŶĐ-Si sur ces couches, et 
ŶotaŵŵeŶt d’oďteŶiƌ des ƌaŵpes de température abruptes. 
Les recuits à haute température des couches minces a-SiNx ont été effectués dans un four 
tuďulaiƌe Naďeƌtheƌŵ RϴϬ/ϳϱϬ/ϭϯ pouǀaŶt ŵoŶteƌ jusƋu’à des teŵpĠƌatuƌes de ϭϯϬϬ°C. Ce 
fouƌ est ĠƋuipĠ d’uŶ tuďe eŶ Ƌuaƌtz daŶs leƋuel soŶt insérés les échantillons. Le quartz ayant 
une transition vitreuse à 1200°C, nous nous sommes limités à des recuits à 1100°C. Nos 
ĠĐhaŶtilloŶs Ƌui ĐoŶtieŶŶeŶt eŶ paƌtie du siliĐiuŵ aŵoƌphe s’oǆǇdeŶt tƌğs ƌapideŵeŶt à 
température ambiante, et ce d’autaŶt plus Ƌue la teŵpĠƌatuƌe est ĠleǀĠe. C’est pouƌƋuoi, de 
la ŵġŵe façoŶ Ƌue loƌs du dĠpôt, il est tƌğs iŵpoƌtaŶt de ĐoŶtƌôleƌ l’atŵosphğƌe daŶs 
laƋuelle soŶt ploŶgĠs les ĠĐhaŶtilloŶs et d’Ġǀiteƌ toute tƌaĐe d’oǆǇgğŶe. DiffĠƌeŶtes 
bouteilles de gaz peuvent être installées sur ce four. Nous avons généralement utilisé de 
l’azote ultƌa-puƌ ;Ŷiǀeau de ĐoŶtaŵiŶatioŶs < ϭ ppďͿ, et daŶs ĐeƌtaiŶs Đas de l’azote 
contenant 5 % d’hǇdƌogğŶe ;foƌŵiŶg gazͿ ĐoŶŶu pouƌ passiǀeƌ les liaisoŶs peŶdaŶtes [22]. 
2.3 Caractérisation des couches minces et des nanocristaux de silicium 
La ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ des oďjets sǇŶthĠtisĠs est uŶ pƌoďlğŵe ĐƌuĐial pouƌ l’Ġtude des ŶĐ-Si. 
Toutefois, les teĐhŶiƋues d’aŶalǇse aǇaŶt uŶe ƌĠsolution ou une sensibilité suffisamment 
fines pour la caractérisation des nc-Si sont relativement limitées. Ces techniques issues de 
l’iŶdustƌie ŵiĐƌoĠleĐtƌoŶiƋue telles que la microscopie électronique en transmission (TEM), 
la spectroscopie de photoélectrons X (XPS), la photoluminescence (PL), la spectroscopie 
RaŵaŶ, la speĐtƌosĐopie iŶfƌaƌouge à tƌaŶsfoƌŵĠe de Fouƌƌieƌ ;FTIRͿ, l’ellipsoŵĠtƌie 
spectroscopique ou encore la diffraction des rayons X (DRX) sont universellement reconnues 
et utilisées de manière directe ou indirecte pour comprendre différentes propriétés des nc-Si 
[7]. L’oďjeĐtif de Đette paƌtie est de pƌĠseŶteƌ ďƌiğǀeŵeŶt les teĐhŶiƋues eŵploǇĠes loƌs de 
la thğse, les aǀaŶtages et liŵitatioŶs de ĐhaĐuŶe, et les pƌĠĐautioŶs à pƌeŶdƌe suƌ l’aŶalǇse 
des résultats. 
2.3.1 La microscopie électronique 
Les propriétés fonctionnelles des nc-Si dépendent étroitement de leur taille et de leur forme. 
Pouƌ de Ŷoŵďƌeuses appliĐatioŶs il est doŶĐ esseŶtiel d’oďteŶiƌ uŶe iŵage diƌeĐte des ŶĐ-Si 
synthétisés [7]. Pour cela, la microscopie électronique à balayage (MEB) et en transmission 








2.3.1.1 La microscopie électronique à balayage (MEB) 
La microscopie électronique à balayage a été utilisée pour caractériser de façon rapide et 
efficace les nc-Si déposés par LPCVD. Pour ces dépôts, les monocouches de nc-Si déposées 
ne sont eŶ effet pas eŶĐapsulĠes daŶs uŶe ŵatƌiĐe ŵais laissĠes à l’aiƌ liďƌe. Les ŶĐ-Si 
présentent donc un relief qui permet la caractérisation en vue plane avec un temps de 
préparation réduit. 
La taille des nc-“i dĠposĠs ĠtaŶt tƌğs faiďle, les iŵages oŶt ĠtĠ pƌises au ŵoǇeŶ d’uŶ MEB 
haute résolution à effet de champ Carl Zeiss Leo 1530. Ce MEB a une résolution théorique de 
ϭŶŵ pouƌ uŶe teŶsioŶ d’aĐĐĠlĠƌatioŶ de ϮϬkV et peut effeĐtueƌ des gƌossisseŵeŶts jusƋu’à 
un million de fois (1000kX).  
Le pƌiŶĐipe de foŶĐtioŶŶeŵeŶt d’uŶ MEB est ďasĠ suƌ l’iŶteƌaĐtioŶ eŶtƌe uŶ faisĐeau 
d’ĠleĐtƌoŶs et l’ĠĐhaŶtilloŶ à aŶalǇseƌ : le faisĐeau d’ĠleĐtƌoŶs pƌoduit paƌ uŶ filaŵeŶt de 
tungstène chauffé à haute températuƌe est aĐĐĠlĠƌĠ ǀeƌs l’aŶode gƌâĐe à la haute teŶsioŶ 
;jusƋu’à ϯϬ kVͿ. EŶ ǀeŶaŶt peƌĐuteƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ, plusieuƌs ƌadiatioŶs soŶt pƌoduites 
simultanément telles que les électrons secondaires, les électrons primaires rétrodiffusés, les 
électrons Auger ou encore les rayons X. Le détecteur utilisé pour nos images emploie la 
teĐhŶiƋue d’ĠŵissioŶ des ĠleĐtƌoŶs seĐoŶdaiƌes. EtaŶt doŶŶĠ Ƌu’ils pƌoǀieŶŶeŶt de la 
suƌfaĐe de l’ĠĐhaŶtilloŶ, les ĠleĐtƌoŶs seĐoŶdaiƌes soŶt tƌğs seŶsiďles auǆ ǀaƌiatioŶs de la 
surface de l’ĠĐhaŶtilloŶ et peƌŵetteŶt d’oďteŶiƌ uŶe iŵage ĐoŶtƌastĠe du ƌelief et de la 
topogƌaphie de l’ĠĐhaŶtilloŶ. Toutefois, ils doŶŶeŶt peu d’iŶfoƌŵatioŶ suƌ la ĐoŵpositioŶ 
chimique des matériaux. 
2.3.1.2 La microscopie électronique en transmission (TEM) 
La microscopie électronique en transmission (TEM) est une technique puissante pour la 
caractérisation des nanostructures, qui peut être utilisée aussi bien pour imager les 
nanostructures que pour obtenir des spectres de diffraction électronique. Le TEM fonctionne 
sur le même principe que la microscopie optique avec des différences liées à la longueur 
d’oŶde ƌĠduite du faisĐeau ĠleĐtƌoŶiƋue ĐoŵpaƌĠ à la luŵiğƌe ǀisiďle. Pouƌ peƌŵettƌe la 
tƌaŶsŵissioŶ des ĠleĐtƌoŶs à tƌaǀeƌs l’ĠĐhaŶtilloŶ, Đe deƌŶieƌ doit ġtƌe pƌĠalaďlement 
préparé sous forme de lame mince par attaque chimique ou mécanique, ce qui fait du TEM 
uŶe teĐhŶiƋue Đoŵpleǆe et diffiĐile à ŵettƌe eŶ œuǀƌe. Les diffĠƌeŶtes teĐhŶiƋues de 
visualisation utilisées dans ce travail sont : 
- Le TEM haute résolution (HRTEM). Sa résolution de l’oƌdƌe de l’atoŵe permet de 
visualiser les plans atomiques des matériaux cristallins. Il se montre efficace pour mettre 
en évidence la présence de silicium nanocristallin, mais uniquement les nanocristaux 
orientés dans la direction du faisceau électronique seront visibles. Cette technique ne 






- Le TEM à ĠŶeƌgie filtƌĠe ;EFTEMͿ peƌŵet de faiƌe uŶe aŶalǇse ĐhiŵiƋue de l’ĠĐhaŶtilloŶ. 
Le faisĐeau d’ĠleĐtƌoŶs iŶĐideŶt est filtƌĠ afiŶ Ƌue seuls les électrons possédant une 
ĠŶeƌgie ĐiŶĠtiƋue ĐaƌaĐtĠƌistiƋue d’uŶ ĠlĠŵeŶt ĐhiŵiƋue soieŶt utilisĠs pouƌ foƌŵeƌ 
l’iŵage. DaŶs le Đas du siliĐiuŵ, l’ĠŶeƌgie de plasŵoŶ se situe ǀeƌs ϭϲ,ϳ eV. Cette 
signature se situe autour de 21 eV pour le Si3N4 stœĐhiométrique mais varie avec la 
ĐoŵpositioŶ de l’alliage [109]. Cette technique nous a permis de mettre en évidence les 
grains de silicium et d’estimer la taille des nanoparticules de silicium (cristallines ou 
amorphes) synthétisées par LPCVD ou PECVD.  
 
- La diffraction électronique (SAD) donne une information directe sur la structure 
(amorphe ou cristalline) des échantillons. Dans le cas des nanocristaux, elle pourra 
peƌŵettƌe de diƌe s’ils possğdeŶt uŶe oƌieŶtatioŶ pƌĠfĠƌeŶtielle ou ŶoŶ. 
Dans le chapitre 3, les nc-Si déposés sur des couches minces de carbure ont été observés en 
ǀue plaŶe et eŶ Đoupe à l’aide d’uŶ TEM TeĐhŶai foŶĐtioŶŶaŶt sous uŶe tension 
d’aĐĐĠlĠƌatioŶ de ϯϬϬkV, uŶe ĠŶeƌgie d’eǆtƌaĐtioŶ de ϰ.ϰkV à ϭϬ-6 Torr. Les images ont été 
réalisées par Klaus Leifer et Ling Xie à l’uŶiǀeƌsitĠ d’Uppsala eŶ “uğde ;Department of 
Engineering Sciences, Electron Microscopy and Nanoengineering).  
Dans le chapitre 4 concernant les nanocristaux de silicium encapsulés dans des matrices 
ŶitƌuƌĠes, les iŵages oŶt ĠtĠ ƌĠalisĠes au ĐeŶtƌe d’ĠlaďoƌatioŶ de ŵatĠƌiauǆ et d’Ġtudes 
structurales (CEMES) à Toulouse par Marzia Carrada. Le microscope utilisé est un TEM 
Technai foŶĐtioŶŶaŶt sous uŶe teŶsioŶ d’aĐĐĠlĠƌatioŶ de ϮϬϬkV. Il est ĠƋuipĠ d’uŶe souƌĐe à 
effet de Đhaŵp ;FEGͿ de tǇpe “ĐhottkǇ et d’uŶ ĐoƌƌeĐteuƌ d’aďeƌƌatioŶ sphĠƌiƋue. Il offƌe uŶe 
résolution de 0,12 nm. 
2.3.2 La speĐtƌosĐopie d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge ;FTIR) 
La speĐtƌosĐopie d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge ;FTIR pouƌ Fouƌieƌ TƌaŶsfoƌŵed IŶfƌaƌed 
Spectroscopy) est une technique non destructive qui permet de déterminer la nature des 
liaisoŶs pƌĠseŶtes au seiŶ d’uŶ ŵatĠƌiau et de les ƋuaŶtifieƌ. Cette teĐhŶiƋue est ďasée sur 
l’iŶteƌaĐtioŶ eŶtƌe la luŵiğƌe iŶfƌaƌouge et les Ġtats ǀiďƌatioŶŶels de la ŵatiğƌe. LoƌsƋue des 
atomes se lient pour former une molécule, plusieurs modes de vibration deviennent alors 
possibles. La fréquence de vibration de ces modes a tendance à apparaître dans le domaine 
iŶfƌaƌouge. AiŶsi, ĐhaƋue ďaŶde d’aďsoƌptioŶ du speĐtƌe iŶfƌaƌouge ĐoƌƌespoŶd à uŶe 
ǀiďƌatioŶ ou à uŶe ƌotatioŶ ĐaƌaĐtĠƌistiƋue d’uŶ dipôle, ce qui rend la FTIR très sensible à la 
composition chimique des matériaux analysés.  
La fréquence à laquelle apparaît uŶe ďaŶde d’aďsoƌptioŶ ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de la ǀiďƌatioŶ d’uŶ 
dipôle est fonction de la masse des atomes en jeu, mais aussi de la nature de la vibration. 
Ainsi, pour un même groupement chimique, les modes de vibration apparaîtront dans des 
doŵaiŶes de loŶgueuƌ d’oŶde diffĠƌeŶts. Paƌŵi les ŵodes fƌĠƋueŵŵeŶt ƌeŶĐoŶtƌĠs, oŶ peut 






Figure 2.8 : pƌiŶĐipauǆ ŵodes de ǀiďƌatioŶ d’uŶ dipôle ;de tǇpe “iO2). 
L’aĐƋuisitioŶ des speĐtƌes iŶfƌaƌouges pƌĠseŶtĠs daŶs Đette thğse a ĠtĠ effeĐtuĠe suƌ uŶ 
speĐtƌoŵğtƌe BƌuĐkeƌ VeƌteǆϳϬ d’uŶe ƌĠsolutioŶ de Ϭ.ϰ Đŵ-1. Un détecteur DTGS permet une 
mesure sur une gamme spectrale allant de 400 cm-1 à 4000 cm-1. Les mesures sont réalisées 
en mode absorption et les spectres présentés sont définis par : 
      échantillonréférenceIA log I  (2.17)  
où Iéchantillon et Iréférence soŶt les iŶteŶsitĠs tƌaŶsŵises à tƌaǀeƌs l’ĠĐhaŶtilloŶ et à tƌaǀeƌs la 
référence. La référence est un substrat de silicium intrinsèque afin de minimiseƌ l’aďsoƌptioŶ 
due aux dopants, et tous les échantillons ont été réalisés sur des substrats intrinsèques du 
même lot. Le silicium étant essentiellement transparent aux moyens infrarouges, il est en 
effet bien adapté aux mesures de transmission infrarouge. 
DaŶs Ŷotƌe Đas, la speĐtƌosĐopie d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge dispoŶiďle au LAPLACE s’est aǀĠƌĠe 
efficace pour observer la variation de la composition des couches a-SiNx, ainsi que les 
changements induits par les traitements thermiques réalisés sur les couches a-SiNx et a-SiCx.  
2.3.3 La spectroscopie Raman 
La speĐtƌosĐopie RaŵaŶ est uŶe teĐhŶiƋue aŶalǇtiƋue ďasĠe suƌ l’Ġtude de la diffusioŶ 
iŶĠlastiƋue de la luŵiğƌe eŶ iŶteƌaĐtioŶ aǀeĐ uŶ ŵatĠƌiau. L’effet RaŵaŶ ƌĠsulte de 
tƌaŶsitioŶs ǀiďƌatioŶŶelles dues à l’iŶteƌaĐtioŶ eŶtƌe des photoŶs pƌoǀeŶaŶt d’uŶe source de 
luŵiğƌe ŵoŶoĐhƌoŵatiƋue et les ŵolĠĐules ;ou les atoŵes pouƌ uŶ solideͿ de l’ĠĐhaŶtilloŶ 
étudié. Parmi ces photons, une faible quantité (1 sur 104) sera diffusée de façon élastique, 
c'est-à-diƌe saŶs peƌte d’ĠŶeƌgie : Đ’est la diffusioŶ RaǇleigh. Une quantité encore plus faible 
(1 sur 108) sera diffusée de façon inélastique avec une légère perte ou un léger gain en 
ĠŶeƌgie, Ƌu’oŶ appelle ƌespeĐtiǀeŵeŶt diffusioŶ RaŵaŶ “tokes et aŶti-Stokes. Ces processus 
sont schématisés sur la Figure 2.9.  
Le speĐtƌe RaŵaŶ ƌepƌĠseŶte l’iŶteŶsitĠ de la luŵiğƌe diffusĠe eŶ foŶĐtioŶ du dĠĐalage eŶ 
ĠŶeƌgie paƌ ƌappoƌt à la loŶgueuƌ d’oŶde de la luŵiğƌe iŶĐideŶte. Le spectre visualisé sera 
celui de la diffusion Raman Stokes qui est toujours plus intense que le spectre de la diffusion 
Raman anti-Stokes. Cette méthode peut être appliquée à une large gamme de matériaux, 





sensible aux liaisons homopolaires Si-Si et permet de discriminer efficacement le silicium 
cristallin du silicium amorphe. En revanche, elle ne permet pas de détecter les liaisons 
hydrogénées, ce qui en fait une teĐhŶiƋue ĐoŵplĠŵeŶtaiƌe de la speĐtƌosĐopie d’aďsoƌptioŶ 
infrarouge. La spectroscopie Raman étant une technique rapide et non-destructive, elle est 
fréquemment utilisée pour caractériser les nc-Si. 
 
Figure 2.9 : représentations des transitions énergétiques liées à la diffusion Rayleigh et aux 
diffusions Raman Stokes et anti-Stokes. 
Nos spectres de diffusion Raman ont été réalisés au service commun de spectroscopie 
infrarouge et Raman du laboratoire de chimie de coordination (LCC) de Toulouse par Corinne 
Routaboul. L’appaƌeil utilisĠ est uŶ Laďƌaŵ HR ϴϬϬ Hoƌiďa-Jobin et Yvon. La source 
d’eǆĐitatioŶ est uŶ laseƌ HeNe foŶĐtioŶŶaŶt à ϲϯϮ,ϴ Ŷŵ. Apƌğs foĐalisatioŶ au tƌaǀeƌs d’uŶ 
objectif de microscope conventionnel, la taille du spot suƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ est de ϱ µŵ2. La 
collection de la lumière diffusée se fait par rétrodiffusion au travers du même objectif et 
atteint un détecteur dont la résolution spectrale est de 1 cm-1. Les processus de diffusion 
étant naturellemeŶt tƌğs faiďles, il est ŶĠĐessaiƌe d’utiliseƌ uŶ laseƌ de puissaŶĐe ĠleǀĠe. 
L’utilisatioŶ d’uŶ laseƌ puissaŶt peut toutefois aǀoiƌ pouƌ effet ŶoŶ dĠsiƌaďle le Đhauffage de 
la suƌfaĐe de l’ĠĐhaŶtilloŶ et uŶ dĠĐalage du speĐtƌe RaŵaŶ. Il faut doŶc trouver un 
compromis en terme de puissance du faisceau incident, ce qui peut être réalisé au moyen de 
filtres de différentes forces. 
2.3.4 La diffraction des rayons X en incidence rasante (GI-XRD) 
La diffraction des rayons X est une technique non-destructive pour la caractérisation 
structurale des matériaux cristallins. Traditionnellement, cette technique est employée pour 
l’Ġtude de poudƌes ĐoŵposĠes de Đƌistauǆ oƌieŶtĠs de façoŶ alĠatoiƌe. UŶ faisĐeau de ƌaǇoŶs 
X pƌoǀeŶaŶt d’uŶe souƌĐe Kα du Đuiǀƌe d’uŶe loŶgueuƌ d’oŶde de 0,15418 nm est dirigé sur 
l’ĠĐhaŶtilloŶ aǀeĐ uŶ aŶgle θ et diffƌaĐtĠ paƌ les plaŶs atoŵiƋues de la stƌuĐtuƌe ĐƌistalliŶe. 
Les conditions qui mènent à des interférences constructives sont données par la loi de Bragg 





où dhkl est la distance interplanaire, ʄ la loŶgueuƌ d’oŶde des ƌaǇoŶs X, et θhkl l’aŶgle eŶtƌe 
les plans atomiques et le faisceau incident. 
Dans notre cas, cette technique permet de mettre en évidence la présence de silicium 
ŶaŶoĐƌistalliŶ et doŶŶeŶt des iŶfoƌŵatioŶs suƌ l’oƌieŶtatioŶ des Đƌistauǆ ou le paƌaŵğtƌe de 
ŵaille. La positioŶ et l’iŶteŶsitĠ ƌelatiǀe des pƌiŶĐipauǆ piĐs de diffƌaĐtioŶ liés au silicium 
cristallin sont listés dans le Tableau 2.4.  
hkl Ϯθ ;degƌĠͿ I (%) 
111 28.45 100 
220 47.32 61.7 
311 56.15 34.9 
400 69.16 8.6 
Tableau 2.4 : position des principaux pics de diffraction liés au silicium cristallin. 
Les couches minces étudiées dans cette thèse possèdent un volume cristallin limité et 
deŵaŶdeŶt doŶĐ d’utiliseƌ la diffƌaction des rayons X en incidence rasante afin de maximiser 
le chemin parcouru dans la couche. 
Lorsque les échantillons consistent en de très petits cristaux (< 100 nm), les rayons X ne sont 
pas diffractés à des angles de Bragg discrets et les pics de diffraĐtioŶ s’ĠlaƌgisseŶt. Ce 
phĠŶoŵğŶe d’ĠlaƌgisseŵeŶt offƌe uŶe ŵĠthode efficace pour estimer la taille des 
nanocristaux de silicium. Scherrer a montré que la longueur de cohérence D, qui représente 
la taille moyenne des cristallites, est ƌeliĠ à l’ĠlaƌgisseŵeŶt d’uŶ piĐ de diffƌaĐtioŶ d’aŶgle Ϯθ 
par :   KD cos  (2.19)  
où β est la laƌgeuƌ à ŵi-hauteur du pic, K la constante de Scherrer qui varie typiquement 
eŶtƌe Ϭ,ϴ et ϭ, θ l’aŶgle de Bƌagg du piĐ ĐoŶsidĠƌĠ, et ʄ la loŶgueuƌ d’oŶde des ƌaǇoŶs X. Les 
spectres ont été réalisés au service commun de diffraction des rayons X du LCC.  
2.3.5 La spectroscopie de photoélectrons X (XPS) 
La speĐtƌosĐopie de photoĠleĐtƌoŶs X est l’uŶe des teĐhŶiƋues les plus eŵploǇées pour 
l’aŶalǇse de surface. Elle procure des informations telles que la composition atomique de la 
suƌfaĐe ou l’eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt ĐhiŵiƋue des ĠlĠŵeŶts ĠtudiĠs ;Ġtats d’oǆǇdatioŶ, Ġtats 
ŶitƌuƌĠsͿ. Le pƌiŶĐipe de l’XP“ est ďasĠ suƌ l’ĠjeĐtioŶ d’ĠleĐtƌoŶs de Đœuƌ d’atoŵes 
bombardés par une source de rayons X. Quand un photon incident interagit avec un électron 
d’ĠŶeƌgie de liaisoŶ EB, Đe deƌŶieƌ peut ġtƌe sĠpaƌĠ de l’atoŵe si l’ĠŶeƌgie du photoŶ est 
supĠƌieuƌe à l’ĠŶeƌgie de liaisoŶ de l’ĠleĐtƌoŶ. UŶe paƌtie de l’ĠŶeƌgie du photon sera 





peƌŵettƌa de dĠteƌŵiŶeƌ la Ŷatuƌe de l’ĠlĠŵeŶt. EŶ pƌeŶaŶt eŶ Đoŵpte Ƌu’uŶe ƋuaŶtitĠ 
supplĠŵeŶtaiƌe d’ĠŶeƌgie ;le tƌaǀail de soƌtie φͿ est ŶĠĐessaiƌe pouƌ eǆtƌaiƌe l’ĠleĐtƌoŶ au 
Ŷiǀeau du ǀide, l’ĠŶeƌgie ĐiŶĠtiƋue peut aloƌs s’ĠĐƌiƌe :    kin BE h E  (2.20)  
Où EB est l’ĠŶeƌgie de liaisoŶ de l’ĠleĐtƌoŶ et Ekin l’ĠŶeƌgie ĐiŶĠtiƋue. 
De nombreux auteurs ont montré Ƌue l’aŶalǇse fiŶe du Ŷiǀeau de Đœuƌ “i 2p du silicium est 
utile pouƌ Ġtudieƌ l’eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt des atoŵes de “i [109][68]. Dans un environnement 
purement Si, le pic Si 2p est un doublet dans lequel la contribution 2p1/2 est située 0.6 eV 
plus haut en énergie et avec une intensité environ deux fois moindre que la contribution 
2p3/2 (située autour de ϵϵ,ϯ eVͿ. DaŶs uŶ eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt ŶitƌuƌĠ, la Đhaƌge de l’atoŵe de Si 
peut ġtƌe ŵodifiĠe paƌ des atoŵes ǀoisiŶs d’azote. L’azote étant plus électronégatif (3,04) 
Ƌue le siliĐiuŵ ;ϭ,ϵͿ, l’atoŵe de siliĐiuŵ ǀa se Đhaƌgeƌ de plus eŶ plus positiǀeŵeŶt loƌsƋu’il 
seƌa liĠ à de plus eŶ plus d’atoŵes d’azote, Đe Ƌui s’oďseƌǀeƌa par un décalage vers les 
hautes énergies du pic Si 2p sur le spectre XPS. Le pic Si 2p peut ainsi être décomposé en 5 
pics Sin+ (avec n = 0, 1, 2, 3 et 4) représentant les différentes configurations Si-Si4-nNn (n = 0, 
ϭ, Ϯ, ϯ et ϰͿ d’uŶ atoŵe de “i daŶs uŶ environnement nitruré. Si0 sera révélateur de Si 
amorphe ou cristallin alors que Si4+ sera typique de Si3N4. Si
3+, Si2+ et Si1+ représentent les 
sous-nitrures du silicium, c'est-à-diƌe uŶ atoŵe de “i liĠ à ϯ, Ϯ ou ϭ atoŵe d’azote ǀoisiŶ. 
Dans le cadre de ce travail, deux spectromètres de marque Omicron MXPS (au CEA/LITEN) et 
Thermo Scientific (au CIRIMAT à Labège) ont été utilisés pour caractériser les couches 
minces de a-SiCx et les couches de nc-Si encapsulés dans des matrices a-SiNx respectivement. 
Ces deuǆ speĐtƌoŵğtƌes foŶĐtioŶŶeŶt à paƌtiƌ d’uŶe souƌĐe d’eǆĐitatioŶ Al Kα d’ĠŶeƌgie 
1486,6 eV. La spectroscopie de photoélectrons X nécessite de travailler à très basse pression 
afiŶ d’Ġǀiteƌ les artefacts de mesure. Pour chaque échantillon, un décapage de la couche 
supeƌfiĐielle a ĠtĠ effeĐtuĠ eŶ ďoŵďaƌdaŶt la suƌfaĐe d’ioŶs Aƌ+ afin de pénétrer la couche à 
aŶalǇseƌ. Cela a peƌŵis eŶ paƌtiĐulieƌ d’ĠliŵiŶeƌ l’oǆǇgğŶe et le ĐaƌďoŶe de ĐoŶtaŵiŶatioŶ 
présent en surface.  
2.3.6 L’ellipsoŵĠtƌie speĐtroscopique  
L’ellipsoŵĠtƌie speĐtƌosĐopiƋue est uŶe teĐhŶiƋue d’aŶalǇse de suƌfaĐe utilisĠe eŶ ŵiĐƌo-
électronique qui permet de déterminer les paramètres optiques et les épaisseurs des 
couches minces. Les avantages de cette technique sont son caractère non destructif et non 
ĐoŶtaŵiŶaŶt, sa siŵpliĐitĠ de ŵise eŶ œuǀƌe et sa ƌĠsolutioŶ de l’oƌdƌe d’uŶe ĐouĐhe 
monoatomique.  
Dans cette partie, nous présenterons de façon succincte le fonctionnement théorique de 
l’ellipsoŵĠtƌie et les ŵodèles utilisés dans ce travail pour décrire les spectres. Pour une 





2.3.6.1 Principe de la mesure 
LoƌsƋu’uŶe oŶde plaŶe aƌƌiǀe suƌ uŶe suƌfaĐe plaŶe, elle peut ġtƌe tƌaŶsŵise, aďsoƌďĠe ou 
ƌĠflĠĐhie paƌ Đette suƌfaĐe. Le pƌiŶĐipe de l’ellipsoŵĠtƌie speĐtƌosĐopiƋue ĐoŶsiste à aŶalǇseƌ 
la variation du champ électrique, c'est-à-diƌe l’aŵplitude et la phase du champ électrique, 
apƌğs ƌĠfleǆioŶ suƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ;Figure 2.10).  
 
Figure 2.10 : ƌĠfleǆioŶ des aǆes de polaƌisatioŶ à la suƌfaĐe d’uŶ ĠĐhaŶtilloŶ eŶ ellipsoŵĠtƌie. 
Le Đhaŵp ĠleĐtƌiƋue de l’oŶde iŶĐideŶte iE  peut être décomposé suivant deux axes, piE  
paƌallğle au plaŶ d’iŶĐideŶĐe, et siE peƌpeŶdiĐulaiƌe au plaŶ d’iŶĐideŶĐe. Apƌğs ƌĠfleǆioŶ suƌ 
la surface, le champ électrique subit une modification qui peut être représentée par les 
coefficients de réflexion parallèle pr  et perpendiculaire sr  tels que :  
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Ces deux coefficients sont complexes. Les modules pr  et sr  ƌepƌĠseŶteŶt l’attĠŶuatioŶ de 
l’aŵplitude, et les aƌguŵeŶts p  et s  le changement de phase introduit par la réflexion. En 
pƌatiƋue, l’ellipsoŵĠtƌie ŵesuƌe le ƌappoƌt de Đes deuǆ ĐoeffiĐieŶts  e p sr / r  qui dépend de 
la loŶgueuƌ d’oŶde du faisĐeau iŶĐideŶt et de la ŵodifiĐatioŶ appoƌtĠe à l’ellipse de 
polarisation. e  s’eǆpƌiŵe sous la foƌŵe :   e tan exp( j )  (2.23)  
Avec   p stan r / r
 
le rapport des modules et   la différence de phase introduite par la 
réflexion. En pratique, la mesure de   ĐoŶduit à l’ideŶtifiĐatioŶ de deuǆ ƋuaŶtitĠs 
( tan et cos ). Ainsi, une mesure effectuée à un angle d’iŶĐideŶĐe et uŶe loŶgueuƌ d’oŶde 





loŶgueuƌ d’oŶde d’uŶe ĐouĐhe d’Ġpaisseuƌ ĐoŶŶue, ou l’iŶdiĐe Ŷ et l’Ġpaisseuƌ d d’uŶe 
ĐouĐhe ĐoŶŶaissaŶt soŶ ĐoeffiĐieŶt d’eǆtiŶĐtioŶ k par exemple. Dans le cas de nos couches 
semi transparentes, les trois paramètres structuraux n, k et d sont inconnus au départ. Il est 
donc nécessaire de procéder à une modélisation des spectres en ajustant ces paramètres 
selon une des méthodes suivantes : 
2.3.6.2 Modèles de dispersion 
Les ĐoŶstaŶtes optiƋues Ŷ et k des ŵatĠƌiauǆ Ƌui ǀaƌieŶt aǀeĐ la loŶgueuƌ d’oŶde iŶĐideŶte 
iŵpliƋueŶt d’ġtƌe dĠĐƌites à paƌtiƌ d’uŶe loi de dispeƌsioŶ. Plusieuƌs lois de dispeƌsioŶ ďasĠes 
sur des modèles physiques ou purement mathématiques existent. Nous décrivons ici les lois 
de dispersion analytiques de Forouhi-Bloomer et de Tauc-Lorentz utilisées pour modéliser 
les matériaux étudiés. 
 Modèle de dispersion de Forouhi-Bloomer 
Le modèle de dispersion de Forouhi-Bloomer qui a été développé dans un premier temps 
pour décrire les matériaux amorphes a été étendu aux matériaux semi-conducteurs 
cristallins et aux diélectriques [111][112]. L’hǇpothğse de dĠpaƌt est uŶ ŵodğle à uŶ ĠleĐtƌoŶ 
de temps de vie fiŶi pouƌ ĐhaƋue Ŷiǀeau ĠleĐtƌoŶiƋue eǆĐitĠ ;loƌs de pƌoĐessus d’aďsoƌptioŶ 
luŵiŶeuseͿ. L’eǆpƌessioŶ pouƌ le ĐoeffiĐieŶt d’eǆtiŶĐtioŶ k;EͿ est la suiǀaŶte : 
   2i gi i iA (E E )k(E ) (E B )E C  (2.24)  
où Eg est le gap optique du matériau, Ai, Bi et Ci trois paramètres de fit. 
L’iŶdiĐe de ƌĠfƌaĐtioŶ est dĠduit du ĐoeffiĐieŶt d’eǆtiŶĐtioŶ par transformée de Kramers 
Kronig, dans laquelle apparaît une inconnue supplémentaiƌe Ƌui est l’iŶdiĐe à l’iŶfiŶi n(∞). Si 
oŶ pƌeŶd eŶ Đoŵpte uŶ seul piĐ ;pouƌ i = ϭͿ, les paƌaŵğtƌes d’ajusteŵeŶt pouƌ uŶe ĐouĐhe 
donnée sont au nombre de six : n(∞), Eg, A, B, C, et l’Ġpaisseuƌ d. “i l’oŶ ŵultiplie les 
ĐouĐhes, oŶ ŵultiplie aussi les paƌaŵğtƌes d’ajusteŵeŶt et doŶĐ les solutions. Dans ce cas, il 
faut ġtƌe tƌğs pƌudeŶt ƋuaŶt auǆ ƌĠsultats tƌouǀĠs et ǀĠƌifieƌ Ƌu’ils aieŶt ďieŶ uŶ seŶs 
physique. 
 Modèle de dispersion de Tauc-Lorentz 
Le modèle de Tauc-Lorentz a été développé par Jellison et al. pour caractériser les fonctions 
diélectriques de matériaux amorphes du proche infrarouge au proche UV [113]. Il a été 
montré que ce modèle est aussi bien adapté pour modéliser les fonctions diélectriques des 
matériaux semi-conducteurs dans la région interbande [114][115]. Ce modèle est basé sur la 
dĠteƌŵiŶatioŶ de la paƌtie iŵagiŶaiƌe de la foŶĐtioŶ diĠleĐtƌiƋue ɸ2. Celle-Đi s’eǆpƌiŵe 
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(2.25)  
Dans cette formule, seulement un oscillateur existe. Les paramètres A, C et E0 représentent 
l’aŵplitude, l’ĠlaƌgisseŵeŶt de l’osĐillateuƌ et l’ĠŶeƌgie du piĐ de tƌaŶsitioŶ ƌespeĐtiǀeŵeŶt 
[115]. Eg est le gap optiƋue du ŵatĠƌiau. Là eŶĐoƌe, la foŶĐtioŶ diĠleĐtƌiƋue ɸ1 est déduite 
paƌ la tƌaŶsfoƌŵĠe de Kƌaŵeƌs KƌoŶig de ɸ2, ce qui introduit un paramètre supplémentaire 
ɸ1(∞Ϳ. AǀeĐ l’Ġpaisseuƌ, le Ŷoŵďƌe total de paƌaŵğtƌes est là aussi de siǆ.   
2.3.6.3 Modèle d’appƌoximation des milieux effectifs (EMA) 
Ce ŵodğle dĠĐƌit les pƌopƌiĠtĠs ŵaĐƌosĐopiƋues d’uŶ ŵatĠƌiau iŶhoŵogğŶe à paƌtiƌ des 
fonctions diélectriques et des fractions volumiques de chaque composante. Il est donc bien 
adaptĠ pouƌ la ŵodĠlisatioŶ d’iŶĐlusioŶ ĐƌistalliŶe daŶs uŶe ŵatƌiĐe aŵoƌphe. 
L’appƌoǆiŵatioŶ des ŵilieuǆ effeĐtifs doŶŶaŶt l’iŶdiĐe d’uŶ ŵilieu ĐoŶteŶaŶt des paƌtiĐules 
sphériƋues de deuǆ ŵatĠƌiauǆ diffĠƌeŶts peut s’ĠĐƌiƌe : 
               e m 1 m 2 m1 2e m 1 m 2 mf f2 2 2  (2.26)  
aǀeĐ ɸe=ne2 et ɸm=nm2 permittivité relative effective et permittivité relative du milieu avant 
iŶĐlusioŶ de paƌtiĐules, ɸi=ni2 est la permittivité relative du matériau i (1 ou 2), et fi la 
concentration du matériau i (1 ou 2). On distingue différentes approximations selon les 
conditions : 
- DaŶs l’appƌoǆiŵatioŶ de LoƌeŶtz-LoƌeŶz, ɸm = 1. Les deux matériaux jouent le même rôle 
et la ŵatƌiĐe d’iŶĐoƌpoƌatioŶ est assiŵilĠe à du ǀide. 
 
- L’appƌoǆiŵatioŶ de Maǆǁell-GaƌŶett suppose Ƌue la ŵatƌiĐe est ideŶtiƋue à l’uŶ des 
matériaux additionnés et aloƌs ɸm= ɸ1. Cette approximation est valable uniquement dans 
le cas où le matériau encapsulé ne dépasse pas 10 % du volume total.  
 
- DaŶs l’appƌoǆiŵatioŶ de BƌuggeŵaŶ ;ou BEMA pouƌ BƌuggeŵaŶ Effective Medium 
Approximation), on suppose que le mélange des matériaux 1 et 2 est le milieu effectif, 
c'est-à-diƌe Ƌue ɸm= ɸe. Les fractions volumiques des différents matériaux ne sont pas 
limitées et peuvent varier de 0 à 100 %. Ce modèle est bien adapté à des mélanges 
isotƌopes et hoŵogğŶes et Đ’est pouƌƋuoi Đette deƌŶiğƌe appƌoǆiŵatioŶ a ĠtĠ Đhoisie 








2.3.6.4 Matériel utilisé 
L’appaƌeil de ŵesuƌe utilisĠ au LAPLACE est un SOPRA GES-5 à modulation de phase 
fonctionnant dans le domaine UV-Visible (0,21-1,21 µm). Dans notre configuration, le 
polaƌiseuƌ est touƌŶaŶt et l’aŶalǇseuƌ fiǆe. LoƌsƋue le polaƌiseuƌ touƌŶe, le faisĐeau iŶĐideŶt 
est polarisé linéairement avec une direction qui tourne dans le temps. Ainsi, après réflexion 
suƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ, le faisĐeau a uŶe polaƌisatioŶ elliptiƋue doŶt l’aǆe touƌŶe daŶs le teŵps. De 
ŵġŵe, apƌğs le passage daŶs l’aŶalǇseuƌ, le faisĐeau est polaƌisĠ liŶĠaiƌeŵeŶt ŵais soŶ 
amplitude ǀaƌie daŶs le teŵps seloŶ la polaƌisatioŶ iŶĐideŶte et la loŶgueuƌ d’oŶde utilisĠe. 
L’aǀaŶtage de Đette teĐhŶiƋue est Ƌue la ŵesuƌe Ŷ’est pas affeĐtĠe paƌ la seŶsiďilitĠ du 
dĠteĐteuƌ à la polaƌisatioŶ Ƌui est fiǆe eŶ soƌtie d’aŶalǇseuƌ. 
2.3.7 La photoluminescence résolue en temps 
La spectroscopie de photoluminescence (PL) est une technique très largement utilisée pour 
l’Ġtude du ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue daŶs les ŶaŶostƌuĐtuƌes. La PL est ďasĠe suƌ l’eǆĐitatioŶ 
de l’ĠĐhaŶtilloŶ au ŵoǇeŶ d’uŶe souƌĐe ŵoŶoĐhƌoŵatiƋue afiŶ d’eǆĐiteƌ les ĠleĐtƌoŶs de la 
ďaŶde de ǀaleŶĐe ǀeƌs la ďaŶde de ĐoŶduĐtioŶ, à des Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie Ƌu’ils Ŷ’oĐĐupeƌaieŶt 
pas à l’ĠƋuiliďƌe theƌŵodǇŶaŵiƋue. Les ĠleĐtƌoŶs photoeǆĐitĠs ƌelaǆeŶt ǀeƌs les ďoƌds de 
bande ou les centres radiatifs avant de se ƌeĐoŵďiŶeƌ pouƌ ƌeǀeŶiƌ à uŶ Ŷiǀeau d’ĠŶeƌgie 
plus bas tout en émettant un photon. En théorie, la photoluminescence peut donc être 
utilisĠe pouƌ dĠteƌŵiŶeƌ le gap optiƋue d’uŶ ŵatĠƌiau pouƌǀu Ƌue l’ĠŶeƌgie d’eǆĐitatioŶ soit 
assez grande pour exciter un électron de la bande de valence vers la bande de conduction. 
Toutefois, la photoluminescence observée peut aussi provenir de défauts présents dans la 
ĐouĐhe doŶt les Ŷiǀeauǆ d’ĠŶeƌgie se situeŶt plus bas que les bords de bande. La 
conséquence est alors uŶ dĠĐalage eŶtƌe l’ĠŶeƌgie d’ĠŵissioŶ et l’ĠŶeƌgie du seuil 
d’aďsoƌptioŶ appelĠ dĠĐalage de “tokes. 
Les mesures de photoluminescence ont été effectuées au LPCNO (Laboratoire de Physique 
et Chimie de Nano-OďjetsͿ de l’IN“A de Toulouse. Le sĐhĠŵa de pƌiŶĐipe du montage 
expérimental est décrit sur la Figure 2.11. La paƌtiĐulaƌitĠ de la ŵesuƌe est d’ġtƌe ƌĠsolue eŶ 
teŵps. L’utilisatioŶ d’uŶ laseƌ iŵpulsioŶŶel peƌŵet d’eǆĐiteƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ suƌ uŶ teŵps tƌğs 
Đouƌt ;ϭ,ϱ psͿ et d’Ġtudieƌ la dǇŶaŵiƋue des pƌoĐessus de photoluŵiŶesĐeŶĐe gƌâĐe à uŶe 
caméra à balayage de feŶte d’uŶe ƌĠsolutioŶ teŵpoƌelle de ϭϱ ps. L’eǆĐitatioŶ 
iŵpulsioŶŶelle du laseƌ est d’uŶe duƌĠe tƌğs Đouƌte de ϭϱ ps. La loŶgueuƌ d’oŶde du laseƌ est 
fixée à 760 nm puis convertie à 380 nm (3,26 eV) grâce à un doubleur de fréquence afin 
d’atteiŶdƌe uŶe ĠŶeƌgie d’eǆĐitatioŶ laƌgeŵeŶt supĠƌieuƌe au gap atteŶdu des ŶĐ-Si. La taille 
du spot suƌ la suƌfaĐe aŶalǇsĠe est d’eŶǀiƌoŶ ϳϱ µŵ et la puissaŶĐe iŶĐideŶte ŵoǇeŶŶe de  
Ϯϱ ŵW. Le sigŶal de PL est ĐolleĐtĠ et filtƌĠ afiŶ d’Ġǀiteƌ la ĐoŶtƌiďutioŶ du laseƌ, aǀaŶt d’ġtƌe 
analysé par un spectromètre et par la caméra. Les échantillons peuvent être refroidis au 













CHAPITRE 3                                                                                          
Dépôt de nanocristaux de silicium par LPCVD sur des couches 
minces a-SiCx 
Dans ce chapitre, nous présentons les résultats concernant la première technique 
d’ĠlaďoƌatioŶ des ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ, c'est-à-dire le dépôt chimique en phase vapeur à 
ďasse pƌessioŶ. L’oďjeĐtif de Đe Đhapitƌe est d’Ġtudieƌ la ŶuĐlĠatioŶ des ŶĐ-Si par LPCVD à 
partir du silane sur des couches minces de carbure de silicium amorphes a-SiCx dont les 
propriétés de volume et de surface sont contrôlées. Bien que des études similaires aient été 
menées sur des couches minces de SiO2 thermiques, Si3N4 et Al2O3 [45][116][44], il Ŷ’eǆiste 
pas de travaux connus à ce jour concernant des dépôts de nc-Si sur des couches de carbure.  
Les alliages de carbure de silicium (a-SiCx:HͿ pƌĠseŶteŶt l’aǀaŶtage d’aǀoiƌ des pƌopƌiĠtĠs 
accordables selon les paramètres opératoires. De plus, le gap optique de ces alliages qui 
varie entre 2 et 3 eV [117][118] semble être un bon compromis pour les cellules tandems à 
base de nc-Si. En effet, la barrière énergétique de la matrice pour ces applications doit être 
suffisamment élevée pour obtenir un effet de confinement quantique mais raisonnable afin 
de faciliter la conduction dans les couches nanocomposites (cf. chapitre 1). 
L’idĠe pƌeŵiğƌe de Đette Ġtude Ġtait d’Ġlaďoƌeƌ des ĐouĐhes ŶaŶoĐoŵposites ĐoŵposĠes de 
nc-Si encapsulés dans une matrice a-“iC à paƌtiƌ d’uŶ ŵġŵe ƌĠaĐteuƌ LPCVD eŶ utilisaŶt paƌ 
alteƌŶaŶĐe l’iŶjeĐtioŶ de silaŶe et de ŵĠthǇlsilaŶe. Le dĠpôt d’uŶe alteƌŶaŶĐe de ĐouĐhes 
minces a-SiC et de monocouches de nc-“i pouƌƌait eŶ effet peƌŵettƌe d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes 
nanocomposites (nc-Si encapsulés dans une matrice a-SiC) de plusieurs dizaines ou centaines 
de ŶaŶoŵğtƌes saŶs ƌeŵise à l’aiƌ et de façon automatisée. Toutefois, ce procédé entraîne 
plusieurs problèmes : tout d’aďoƌd, le Đaƌďuƌe de siliĐiuŵ ĠtaŶt uŶ ŵatĠƌiau tƌğs duƌ et 
ƌelatiǀeŵeŶt iŶeƌte ĐhiŵiƋueŵeŶt, il Ŷ’est pas possiďle de le gƌaǀeƌ à paƌtiƌ du Đhloƌuƌe 
d’hǇdƌogğŶe ;HClͿ utilisé pour le nettoyage du réacteur. Les dépôts de carbure obtenus sur 
les parois du réacteur posent alors des problèmes de contamination et de reproductibilité 
des dépôts. Par ailleurs, le dépôt de carbure de silicium obtenu par LPCVD a des propriétés 
optiques précises. L’utilisatioŶ de Đe ŵatĠƌiau stœĐhioŵĠtƌiƋue Ŷe peƌŵet eŶ auĐuŶ Đas de 
jouer sur les propriétés optiques et électriques des couches déposées, notamment le gap 
optique. En effet, la LPCVD qui est un procédé utilisant des températures de substrat assez 
ĠleǀĠes ĐoŶduit au dĠpôt de ŵatĠƌiauǆ sǇŶthĠtisĠs à l’ĠƋuiliďƌe theƌŵodǇŶaŵiƋue. Elle est 
doŶĐ adaptĠe à la sǇŶthğse de ŵatĠƌiauǆ stœĐhioŵĠtƌiƋues ŵais Ŷ’offƌe Ƌue peu de 
contrôle sur la composition des couches. 




DaŶs l’Ġtude Ƌui fait l’oďjet de ce chapitre, nous avons envisagé une autre stratégie. Celle-ci 
a consisté à séparer les dépôts de la matrice de carbure de silicium et les dépôts de nc-Si. Les 
couches a-SiCx ont été déposées dans un réacteur PECVD distinct du réacteur LPCVD utilisé 
pour la croissance des nc-Si. Ce procédé nous a permis une plus grande flexibilité sur le 
contrôle des propriétés optiques et structurales de la matrice de carbure. Cela nous a aussi 
peƌŵis d’Ġtudieƌ les effets d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue et d’uŶ tƌaiteŵeŶt de suƌface de ces 
couches avant le dépôt de nc-Si. 
DaŶs la pƌeŵiğƌe paƌtie de Đette Ġtude, Ŷous Ŷous iŶtĠƌesseƌoŶs à l’iŶflueŶĐe des 
paramètres du dépôt PECVD sur les propriétés des couches a-SiCx:H. Après avoir déterminé 
les paramètres opératoires les plus appropriés à notre procédé, nous présenterons ensuite 
les résultats des caractérisations physico-chimiques de couches a-Si0.8C0.2 et l’iŶflueŶĐe d’uŶ 
traitement thermique sur ses propriétés optiques et structurales. Dans la deuxième partie 
du travail, nous aborderons la croissance des nc-Si sur les couches a-Si0.8C0.2 étudiées 
pƌĠĐĠdeŵŵeŶt. Nous ĠtudieƌoŶs d’uŶe paƌt l’iŶflueŶĐe des paƌaŵğtƌes du dĠpôt LPCVD, et 
d’autƌe paƌt l’iŶflueŶĐe de la suƌfaĐe suƌ la ŶuĐlĠatioŶ des ŶĐ-Si. Enfin, nous présenterons les 
résultats des caractérisations de nc-Si déposés par la méthode LPCVD. 
3.1 Dépôts de couches minces a-SiCx:H par PECVD : influence des paramètres 
de dépôt 
Dans cette partie, des couches minces a-SiCx:H ont été déposées dans une décharge RF. Lors 
des dépôts, la pression totale des gaz, la densité de puissance et la température des 
substrats ont été fixées à 4 Torr, 162 mW.cm-2 et 200°C respectivement. Nous décrivons ici 
l’iŶflueŶĐe des paƌaŵğtƌes de dĠpôt. DaŶs uŶ pƌeŵieƌ teŵps, Ŷous ĠtudioŶs l’influence du 
rapport des concentrations de gaz précurseurs dans le mélange gazeux sur la vitesse de 
dépôt, la composition et le gap optique des dépôts. Dans un deuxième temps, un certain 
pouƌĐeŶtage d’aƌgoŶ est suďstituĠ à l’hǇdƌogğŶe eŶ taŶt Ƌue gaz porteur daŶs l’oďjeĐtif 
d’aŵĠlioƌeƌ les pƌopƌiĠtĠs pƌĠĐĠdeŶtes. 
3.1.1 Influence du mélange gazeux 
UŶe sĠƌie d’ĠĐhaŶtilloŶs de compositions différentes a été réalisée. Pour cela, nous avons 
fait ǀaƌieƌ le ƌappoƌt de dĠďit des gaz pƌĠĐuƌseuƌs ɶ = [CH4]/[SiH4] entre 1 et 14, alors que le 













ɶ = [CH4]/[SiH4] 
SRC1 200 200 4000 1 
SRC3 100 300 4000 3 
SRC5 67 333 4000 5 
SRC9 50 450 3900 9 
SRC10 50 500 3850 10 
SRC12 50 600 3750 12 
SRC14 50 700 3650 14 
Tableau 3.1 : paramètres de dépôt des couches a-SiCx:H pour un mélange SiH4, CH4, H2 
3.1.1.1 Vitesse de dépôt 
La Figure 3.1 montre la variation de la vitesse de croissance des couches en fonction du 
rapport ɶ = [CH4]/[SiH4]. On peut distinguer deux régions : dans la région 1, pour des débits 
de silane décroissants (cf. Tableau 3.1), la vitesse de dépôt passe de 1 nm.s-1 à 0,7 nm.s-1. 
Dans la région 2, pour un débit de silane constant (50 sccm) mais un débit de méthane 
croissant, l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes pouƌ le ŵġŵe teŵps de dĠpôt ƌeste ƌelatiǀeŵeŶt staďle. 
Ce tǇpe d’ĠǀolutioŶ iŶdiƋue Ƌue la ǀitesse de dĠpôt est ĐoŶtƌôlĠe ŵajoƌitaiƌeŵeŶt paƌ la 
disponibilité du silane et de ses sous-produits. La contribution du méthane au dépôt reste 
relativement limitée, même pour des débits de méthane importants. 



































Figure 3.1 : vitesse de dépôt des couches a-SiCx:H en fonction du rapport des débits ɶ = 
[CH4]/[SiH4]. 
Ces résultats peuvent être interprétés à partir de la différence de coefficient de collage du 
ŵĠthaŶe et du silaŶe Đoŵŵe l’eǆpliƋueŶt Kae-Nune et al. [95][96]. En effet, après avoir 
montré à partir de mesures de spectrométrie de masse que les radicaux SiH3 et CH3 
participent de façon majoritaire à la croissance du film comparé aux sous-radicaux SiHn et 
CHn (n<3), les auteurs mesurent une concentration plus importante de radicaux CH3 à 
proximité de la surface que de radicaux SiH3. Ce résultat est expliqué par la plus grande 
réactivité de SiH3 avec la surface que CH3. Dans cette étude, une valeur du coefficient de 
Đollage βCH3 = 0,014 a pu être mesurée pour les radicaux CH3. Pour les radicaux SiH3, une 




ǀaleuƌ de ĐoeffiĐieŶt de Đollage βSiH3 = 0,26 a été mesurée par Matsuda et al. [119]. Le 
ĐoeffiĐieŶt de Đollage peƌŵet d’estiŵeƌ le fluǆ d’uŶe espğĐe ĐhiŵiƋue paƌtiĐipaŶt à la 
croissance par rapport au flux total incident de la même espèce. Ces valeurs indiquent que 
les radicaux SiH3 réagissent préférentiellement avec le substrat et participent plus 
efficacement à la croissance du film que les radicaux CH3 qui sont plus fréquemment 
réfléchis tels quels ou désorbés dans la phase gaz sous forŵe d’uŶ autƌe pƌoduit ĐhiŵiƋue. 
Une autre hypothèse qui explique pourquoi le dépôt est majoritairement contrôlé par le 
débit de silane est que la décharge opère dans le régime dit de « basse puissance » [98]. 
Solomon a décrit que, dans ces conditions de plasma particulières, la puissance de la 
décharge est suffisamment élevée pour permettre les décompositions primaires du silane, 
ŵais Ŷ’atteiŶt pas le seuil de dĠĐoŵpositioŶ du ŵĠthaŶe. L’iŶĐoƌpoƌatioŶ du ĐaƌďoŶe se fait 
alors via des réactions chimiques entre CH4 et les espèces radicalaires SiHn uniquement. 
C’est donc la disponibilité du silane qui contrôle la vitesse de dépôt dans le régime à basse 
puissance. Nous avons effectivement vérifié que, pouƌ uŶ dĠpôt à paƌtiƌ d’uŶ ŵĠlaŶge de 
ŵĠthaŶe et d’hǇdƌogğŶe uniquement, la vitesse de dépôt est nulle ou extrêmement faible, 
Đ’est-à-diƌe Ƌu’auĐuŶe ĐouĐhe dĠposĠe Ŷ’est dĠteĐtĠe daŶs Đe Đas-là. Solomon décrit le 
régime de basse puissance pour des densités de puissance inférieures à 300 mW.cm-2. Dans 
notre cas, nous avons estimé la densité de puissance à 162 mW.cm-2, ce qui correspond bien 
au régime de basse puissance [120].  
3.1.1.2 Taux de carbone incorporé 
L’ĠǀolutioŶ ƌelatiǀe du tauǆ de ĐaƌďoŶe dĠteƌŵiŶĠe paƌ la teĐhŶiƋue d’aŶalǇse dispeƌsiǀe eŶ 
énergie (EDX pour Energy Dispersive X-ray) est représentée sur la Figure 3.2. Cette technique 
d’aŶalǇse Ŷe peƌŵet pas de ŵesuƌer précisément la concentration réelle en carbone dans la 
couche car elle intègre le carbone de contamination en surface. Toutefois, les variations 
relatives de la concentration en carbone des différents échantillons analysés donnent des 
informations sur le pƌoĐĠdĠ de dĠpôt. Nous aǀoŶs doŶĐ ƌepƌĠseŶtĠ l’ĠǀolutioŶ ƌelatiǀe du 
tauǆ de ĐaƌďoŶe paƌ ƌappoƌt à l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 1. 
Sur la Figure 3.2, on observe que la concentration en carbone double lorsque le rapport ɶ 
passe de 1 à 5, puis tend à saturer lorsque le débit de silane est constant. Dans le régime de 
basse puissanĐe, “oloŵoŶ ŵoŶtƌe Ƌu’eŶ ƌaisoŶ de l’iŶĐoƌpoƌatioŶ « chimique » du carbone à 
partir de la chimie des radicaux du silane sur le méthane, la concentration de carbone dans 
la couche est limitée par la production de radicaux issus de la dissociation du silane. Pour un 
mélange contenant plus de 90 % de méthane, il obtient ainsi une concentration de carbone 
daŶs le filŵ Ƌui Ŷ’eǆĐğde pas ϰϬ % [98]. Au ĐoŶtƌaiƌe, daŶs le Đas d’uŶ ƌĠgiŵe à foƌte 




















Figure 3.2 : concentration relative du carbone incorporé dans les couches a-SiCx:H mesurée par 
EDX. 
Dans notre cas, le fait que l’iŶĐoƌpoƌatioŶ du ĐaƌďoŶe soit limitée par la disponibilité du 
silane confirme que nous nous situons dans le régime de basse puissance. Etant donné la 
très faible concentration de silane dans le mélange gazeux (6 % pour ɶ = 14), la totalité des 
molécules de silane disponibles se dissocie en radicaux SiHn. Ces radicaux sont eux-mêmes 
complètement consommés en participant directement à la croissance de la couche ou en 
réagissant avec des molécules CH4 ou d’autƌes espğĐes ƌadiĐalaiƌes. DaŶs Đes ĐoŶditioŶs 
dites de faiďle puissaŶĐe, le fait d’augŵeŶteƌ la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de ŵĠthaŶe pour une 
concentration de silane constante ne favorise donc pas la production de radicaux CH3 par 
impact électronique (énergie trop faible). D’autƌe paƌt, Đela Ŷ’augŵeŶte pas de façoŶ 
significative, au dessus d’uŶ ĐeƌtaiŶ seuil, le nombre de réactions du méthane avec les 
radicaux du silane dont la production est limitée par le débit de silane injecté. Ces limitations 
conduisent à une teneur en carbone pratiquement constante (C/C0 voisin de 2,5-3) dans la 
couche au dessus de ɶ = 8.  
3.1.1.3 Paramètres optiques des couches a-SiCx:H 
La méthode de Tauc a été utilisée pour estimer le gap optique (ou gap de Tauc) des couches 
minces déposées. Pour cela, les coefficients de réflexion R et de transmission T des couches 
oŶt ĠtĠ ŵesuƌĠs à paƌtiƌ d’un spectromètre UV-Vis sur la gamme 250-1500 nm. Pour ces 
ŵesuƌes, les ĐouĐhes ŵiŶĐes d’uŶe Ġpaisseuƌ Đoŵpƌise eŶtƌe ϰϬϬ et ϲϬϬ Ŷŵ soŶt dĠposĠes 
suƌ des suďstƌats tƌaŶspaƌeŶts de Ƌuaƌtz. Plutôt Ƌue d’utiliseƌ uŶe sphğƌe iŶtĠgƌatƌiĐe, Ŷous 
avons réalisé des mesures dites « spéculaires » : l’ĠĐhaŶtilloŶ est tiltĠ de ϴ° paƌ ƌappoƌt au 
rayonnement incident, et le détecteur est positionné à 180° en mode transmission et à 16° 
eŶ ŵode ƌĠfleǆioŶ. Cela peƌŵet d’Ġǀiteƌ la ŵesuƌe de la luŵiğƌe diffuse et de Ŷe gaƌdeƌ Ƌue 
la réflexion et la transmission spéculaire fortement liées aux propriétés optiques 
iŶtƌiŶsğƋues des ĐouĐhes. EŶ ŶĠgligeaŶt les ƌĠfleǆioŶs à l’iŶteƌfaĐe ĐouĐhe/suďstƌat, le 
ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ α peut ġtƌe dĠteƌŵiŶĠ à partir de la relation de Beer-Lambert : 
 




 0I I exp( d)  (3.1)    0 0TI (100 R)I exp( d)  (3.2)       1 100 Rlnd T  (3.3)  
où d est l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe ŵiŶĐe, R la ƌĠfleǆioŶ à la suƌfaĐe de la ĐouĐhe ;eŶ %Ϳ et T la 
transmission de la couche. Le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ d’uŶe couche a-SiCx:H typique (ɶ = 1) 
est tracé sur la Figure 3.3 eŶ foŶĐtioŶ de l’ĠŶeƌgie de la lumière incidente. Suivant la gamme 
d’ĠŶeƌgie ĐoŶsidĠƌĠe, oŶ peut distinguer trois régions pour lesquelles le coefficient 
d’aďsoƌptioŶ pƌĠseŶte des ǀaƌiatioŶs diffĠƌeŶtes. 




































Figure 3.3 : ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ eŶ foŶĐtioŶ de l’ĠŶeƌgie déterminé par 
spectrophotométrie UV-Vis ;ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭͿ. 
- La région de moyenne absorption (1) : α est Đoŵpƌis eŶtƌe ϭϬ2 et 104 cm-1. Cette région met 
en jeu des transitions entre états localisés de la queue de la bande de valence ou de 
conduction et les états étendus de la bande de conduction ou de valence [62]. 
- La région de forte absorption (2) : α est supĠƌieuƌ à ϭϬ4 cm-1. Cette région met en jeu les 
transitions entre les états étendus de la bande de valence et de la bande de conduction. En 
faisaŶt les hǇpothğses Ƌue les deŶsitĠs d’Ġtat pƌĠseŶteŶt uŶe distƌiďutioŶ sǇŵĠtƌiƋue daŶs 
les ďaŶdes de ǀaleŶĐe et de ĐoŶduĐtioŶ, et Ƌue la deŶsitĠ d’Ġtat N;EͿ oďĠit à uŶe loi 
parabolique de type N(E) E , on aďoutit à l’eǆpƌessioŶ suiǀaŶte : 
  2E B (E Eg)  (3.4)  
où B2 est une constante appelée préfacteur de Tauc et Eg le gap optique. 
 
- UŶe ƌĠgioŶ d’aďsoƌptioŶ totale ;ϯͿ : pouƌ l’Ġpaisseuƌ de ĐouĐhe ŵesuƌĠe, toute la lumière 
Ƌui Ŷ’est pas ƌĠflĠĐhie paƌ la surface de la couche est absorbée dans celle-ci. On observe 






LoƌsƋue α est supĠƌieuƌ à ϭϬ4 cm-1, dans la région 2, la relation de Tauc est applicable. Le 
tracé de E  eŶ foŶĐtioŶ de l’ĠŶeƌgie  E  permet de déterminer par extrapolation de la 
partie linéaire de E en zéro la valeur du gap de Tauc Eg (Figure 3.4). Certains auteurs 
dĠteƌŵiŶeŶt le gap optiƋue Đoŵŵe l’ĠŶeƌgie pouƌ laƋuelle le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ atteiŶt 
une valeur de 104 cm-1 [117][121]. Dans ce cas, on nomme le gap optique E04. 






















Figure 3.4 : courbe de Tauc pour la détermination du gap de Tauc ;ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭͿ. 
Les variations du gap de Tauc en fonction du rapport [CH4]/[SiH4] sont tracées sur la Figure 
3.5a. Pour des faibles ɶ, les résultats suivent les valeurs expérimentales de la littérature 
trouvées pour des conditions de dépôt similaires. En revanche, les résultats divergent pour 
des ɶ plus élevés.  
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Figure 3.5 : (a) Gap de Tauc mesuré pour des rapports méthane sur silane variables, comparé 
avec des valeurs de la littérature. (b) Evolution du gap de Tauc avec la teneur en carbone des 
couches mesurée par différents auteurs. 
Dans la première partie de la courbe, c'est-à-dire pour des valeurs de γ allant de 1 à 5, le gap 
passe de 2 eV à 2,3 eV. Ces résultats sont en accord avec les variations du taux de carbone 
dans les couches a-SiCx:H. Lorsque les concentrations en carbone sont de plus en plus 
élevées, les tétraèdres Si-Si3C sont progressivement remplacés par des tétraèdres Si-Si2C2, ce 
Ƌui a pouƌ effet d’augŵeŶteƌ le Ŷoŵďƌe de liaisoŶs “i-C. Selon Robertson [122], 




l’aĐĐƌoisseŵeŶt du gap est en effet dû au remplacement des liaisons Si-Si par des liaisons  
Si-C plus fortes lorsque le taux de carbone dans la couche reste inférieur à 50 %.  
Pour ɶ > 5, le gap reste pratiquement constant avec une valeur autour de 2,3 eV. Il est 
étonnant de ne pas obtenir un gap plus élevé pour des concentrations en méthane allant 
jusƋu’à ϵϯ % dans le mélange gazeux (en prenant en compte SiH4 + CH4). En effet, on voit sur 
la Figure 3.5a Ƌue Ŷos ƌĠsultats diǀeƌgeŶt paƌ ƌappoƌt à d’autƌes tƌaǀauǆ pouƌ des ǀaleuƌs de 
ɶ élevées. Pour une concentration en méthane de 90 %, Solomon mesure un gap supérieur à 
2,7 eV dans une couche contenant 40 % de carbone [98]. De même, Summonte montre des 
gaps optiques proches de 3,2 eV pour des couches à forte teneur en carbone [123]. A ce 
Ŷiǀeau de ƌĠsultats, Ŷous Ŷ’aǀoŶs pas de ǀaleuƌ aďsolue de la teŶeuƌ eŶ ĐaƌďoŶe daŶs Ŷos 
ĐouĐhes, ŵais il seŵďle Ƌu’elle soit assez faiďle Đoŵpte teŶu des ǀaleuƌs du gap. “uƌ la 
Figure 3.5b, nous avons tracé les valeurs Eg = f(x) trouvées pour différentes études, où Eg est 
le gap de Tauc et x le pourcentage de carbone dans la couche. On voit que les valeurs du gap 
varient de façon assez linéaire entre 2 eV et 3,2 eV pour des concentrations en carbone 
jusƋu’à ϲϬ %. D’apƌğs Đes ǀaleuƌs, il seŵďle Ƌue Ŷos ĐouĐhes les plus ƌiĐhes eŶ ĐaƌďoŶe  
(Eg = 2,3 eV) aient une concentration en carbone comprise entre 10 % et 30 %, ce qui reste 
assez faible. 
3.1.2 Influence du gaz diluant 
AfiŶ d’aŵĠlioƌeƌ les pƌopƌiĠtĠs des ĐouĐhes pƌĠĐĠdeŶtes et eŶ paƌtiĐulieƌ d’augŵeŶteƌ le 
tauǆ de ĐaƌďoŶe et le gap, Ŷous aǀoŶs eŶtƌepƌis d’ajouteƌ de l’aƌgoŶ au ŵĠlaŶge gazeuǆ et 
d’Ġtudieƌ l’iŶflueŶĐe de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’aƌgoŶ paƌ ƌappoƌt à l’hǇdƌogğŶe Ar/(Ar+H2). Nous 
nous sommes basés sur une étude concernant le dépôt PECVD de carbure de silicium 
aŵoƌphe à paƌtiƌ d’uŶ ŵĠlaŶge de “iH4, CH4, H2 et Ar, dans laquelle il est montré que le 
ĐoŶtƌôle du pouƌĐeŶtage d’aƌgoŶ paƌ ƌappoƌt à l’hǇdƌogène permet une variation brutale du 
taux de carbone incorporé [124]. Selon Partha et al., la désintégration des précurseurs CH4 à 
basse puissance devient en effet possible en raison des collisions avec les ions Ar+ présents 
daŶs le plasŵa, Đe Ƌui peƌŵettƌait d’Ġlaďoƌeƌ des couches a-SiCx:H riches en carbone. 
 
Les valeurs de la pression totale, la densité de puissance et la température du substrat 
restent identiques à la partie précédente. Le rapport des précurseurs ɶ = [CH4]/[SiH4] a été 
fiǆĠ à ϭϰ. Le pouƌĐeŶtage d’aƌgoŶ daŶs le ŵĠlaŶge Aƌ-H2 a été varié de 0 à 100 % pour un 
dĠďit total d’aƌgoŶ et d’hǇdƌogğŶe fiǆe de ϯϲϱϬ sĐĐŵ. 
Sur la Figure 3.6a, nous observons une augmentation de la vitesse de dépôt lorsque la 
fƌaĐtioŶ d’aƌgoŶ augŵeŶte. D’uŶe concentration 100 % H2 à une concentration 100 % Ar, la 
vitesse de dépôt passe de 0,7 nm.s-1 à 1,6 nm.s-1. De plus, le gap de ces couches passe de 2,3 
eV pour une dilution H2 à 3,3 eV pour une dilution Ar (Figure 3.6b), ce qui indique une 
incorporation de carbone plus importante dans ce dernier cas. Ces résultats sont similaires à 





à partir des ions Ar+ Ŷe Ŷous seŵďle pas ĐoƌƌeĐte eŶ ƌaisoŶ du seuil d’ioŶisatioŶ ĠleǀĠ de 
l’aƌgoŶ ;ϭϱ,ϳϲ eVͿ. 
Il est en revanche plus raisonnable de considĠƌeƌ la populatioŶ de ŵĠtastaďles de l’aƌgoŶ 
doŶt l’ĠŶeƌgie d’eǆĐitatioŶ se tƌouǀe à plus faiďle ĠŶeƌgie ;ϭϭ,ϲϱ eVͿ. Coŵpte teŶu de la 
pression de travail de 4 Torr, la population de métastables Ar* doit être significative dans 
Ŷotƌe dĠĐhaƌge d’aƌgoŶ. D’après Jelenak [125], ces états métastables ont une contribution 
importante à travers les électrons suƌ le tauǆ de dissoĐiatioŶ et d’ioŶisatioŶ du ŵĠthaŶe 
dans des mélanges CH4-Ar. Les collisions superélastiques entre les électrons et les 
métastables entraînent un élargissement de la fonction de distribution en énergie des 
électrons (EEDF) vers les hautes énergies. AǀeĐ l’augŵeŶtatioŶ de l’ĠŶeƌgie des ĠleĐtƌoŶs, on 
favorise alors la dissociation du méthane par impact électronique. 
D’apƌğs le Tableau 3.2, oŶ ǀoit Ƌue le seuil d’eǆĐitatioŶ de l’aƌgoŶ se situe lĠgğƌeŵeŶt plus 
haut en énergie (11,65 eV) que le seuil de dissociation du méthane pour la formation de 
radicaux neutres CH3 et CH2 ;ϭϬ eVͿ. Pouƌ Đes ĐoŶditioŶs de puissaŶĐe, si l’oŶ a des 
ŵĠtastaďles de l’aƌgoŶ pƌĠseŶts daŶs le plasŵa, oŶ a doŶĐ aussi des ƌadiĐauǆ CH3 et, dans 
une moindre mesure, CH2. Toutefois, ces radicaux du méthane sont en faible quantité 
comparés aux radicaux du silane dont le seuil de dissociation est beaucoup plus bas. De plus, 
nous avons vu précédemment que le coefficient de collage des radicaux CH3 est faible, ce qui 
explique la faible teneur en carbone incorporé dans les couches, malgré un fort débit de 
méthane. 



















































Figure 3.6 : (a) Vitesse de dépôt des couches a-SiCx:H en foŶĐtioŶ de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’aƌgoŶ. 
;ďͿ EǀolutioŶ du gap de TauĐ aǀeĐ la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’aƌgoŶ. 
 Excitation (eV) Dissociation (eV) Ionisation (eV) 
Ar 11,65 (4s) - 15,76 (Ar+) 
CH4 - 10 (CH3, CH2) 13,5 (CH4
+) 
SiH4 - 6-8,1 (SiHm) 11,6 (SiH2
+) 
Tableau 3.2 : seuils ĠŶeƌgĠtiƋues d’eǆĐitatioŶ, de dissoĐiatioŶ ou d’ioŶisatioŶ de Aƌ, CH4 et SiH4. 




EŶ ƌeǀaŶĐhe, aǀeĐ uŶe ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de plus eŶ plus iŵpoƌtaŶte d’aƌgoŶ daŶs le ŵĠlaŶge, la 
concentration de métastaďles de l’aƌgoŶ augŵeŶte. Le dĠĐalage de la Ƌueue de la foŶĐtioŶ 
de distribution en énergie des électrons vers les hautes énergies permet de dissocier de plus 
en plus efficacement le méthane en radicaux neutres par impact électronique. Il est aussi 
possible Ƌue la dispaƌitioŶ pƌogƌessiǀe de l’hǇdƌogğŶe ŵolĠĐulaiƌe entraîne une quantité 
d’hǇdƌogğŶe atoŵiƋue de plus eŶ plus faiďle. La pƌoďaďilitĠ de ƌeĐoŵďiŶaisoŶ des ƌadiĐauǆ 
CHm du ŵĠthaŶe eŶ suƌfaĐe aǀeĐ l’hǇdƌogğŶe atoŵiƋue est aloƌs plus faiďle. 
L’augŵeŶtatioŶ de la ǀitesse de dĠpôt aǀeĐ la fƌaĐtioŶ d’aƌgoŶ peut s’eǆpliƋueƌ seloŶ deuǆ 
hǇpothğses. Tout d’aďoƌd, le Ŷoŵďƌe de ƌadiĐauǆ CHm participant à la croissance du film 
augŵeŶte loƌsƋue la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’aƌgoŶ augŵeŶte Đoŵŵe eǆpliƋuĠ pƌĠĐĠdeŵŵeŶt. La 
vitesse de dĠpôt et le gap soŶt doŶĐ ĠtƌoiteŵeŶt liĠs paƌ l’iŶĐoƌpoƌatioŶ du ĐaƌďoŶe sous 
forme de radicaux CHn daŶs la ĐouĐhe. EŶsuite, il est possiďle Ƌue l’hǇdƌogğŶe pƌĠseŶt daŶs 
le plasŵa gƌaǀe la ĐouĐhe eŶ ĐƌoissaŶĐe. LoƌsƋu’oŶ diŵiŶue la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’hǇdƌogğŶe, 
on diminue ainsi ce phénomène de gravure. 
Ces résultats sont encourageants et montrent que le taux de carbone dans la couche et le 
gap peuǀeŶt ġtƌe augŵeŶtĠs paƌ l’ajout d’aƌgoŶ Đoŵŵe gaz diluaŶt. Toutefois, les ǀitesses 
de dépôt deviennent trop élevées pour permettre le dépôt de couches a-SiCx:H ultra-minces 
;ƋuelƋues Ŷŵ d’ĠpaisseuƌͿ reproductibles. Pour la suite, nous nous sommes donc concentrés 
sur les couches déposées a-SiCx:H dans un plasma SiH4-CH4-H2.   
3.1.3 Conclusion 
Pour un plasma SiH4-CH4-H2, les résultats montrent que la vitesse de dépôt des couches a-
SiCx:H est contrôlée par le débit de silane alors que la composition et le gap optique sont 
contrôlés par la variation du rapport ɶ = [CH4]/[SiH4]. La concentration en carbone incorporé 
dans la couche est limitée : malgré des valeurs de γ très élevées, on observe une saturation 
du taux de carbone. Le gap qui augmente avec la présence de liaisons Si-C suit les variations 
du tauǆ de ĐaƌďoŶe et atteiŶt uŶe liŵite à Ϯ,ϯ eV pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14. Un faible débit de 
silaŶe peƌŵet d’oďteŶiƌ des ǀitesses de dĠpôt ƌelatiǀeŵeŶt ďasses, Đe Ƌui est ŶĠĐessaiƌe 
pour élaborer des couches minces a-SiCx:H d’Ġpaisseuƌ ĐoŶtƌôlĠe. L’ajout d’aƌgoŶ daŶs le 
plasma permet de dissocier plus efficacement le méthane et d’oďteŶiƌ des dĠpôts ƌiĐhes eŶ 
carbone avec un gap élevé. Toutefois, les vitesses de dépôt sont alors trop élevées pour 
élaborer des couches ultra-ŵiŶĐes d’Ġpaisseuƌ ĐoŶtƌôlĠe. L’oďjeĐtif ĠtaŶt de ƌĠaliseƌ des 
multicouches a-SiCx:H/nc-Si dont la couche a-SiCx:H ne dépasse pas quelques nanomètres, 
nous avons décidé de ĐoŶtiŶueƌ Đette Ġtude à paƌtiƌ d’uŶe dilutioŶ H2 qui permet un meilleur 
ĐoŶtƌôle de l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes a-SiCx:H. 
DaŶs le ƌeste de Đe Đhapitƌe, Ŷous aǀoŶs Đhoisi l’ĠĐhaŶtilloŶ Ǉϭϰ dĠposé dans un plasma SiH4-
CH4-H2 pour mener les études liées au traitement thermique des couches a-SiCx:H et aux 
dépôts de nc-Si sur ces mêmes couches. Cet échantillon présente un gap de 2,3 eV ce qui est 





sur une surface reproductible, stable, aux propriétés contrôlées que nous avons réalisé les 
études suivantes. 
3.2 Propriétés physico-chimiques des dépôts a-SiCx:H : iŶflueŶĐe d’uŶ 
traitement thermique rapide à 700°C 
Dans la partie précédente, nous avons déterminé les paramètres opératoires, et en 
particulier le rapport des débits gazeux le plus adapté pour la réalisation d’une matrice de 
carbure de silicium avec un gap (2,3 eV) bien supérieur à celui du silicium (1,12 eV). 
L’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14 a été choisi pour le dépôt de nc-Si par LPCVD. Dans ce contexte, il est 
nécessaire de mener des études plus approfondies sur les propriétés physico-chimiques de 
cet alliage sur lequel seront déposés les nc-Si.  
Cette partie est donc consacrée à la description et à la discussion des résultats obtenus par 
les diffĠƌeŶtes teĐhŶiƋues d’aŶalǇse suƌ Đe tǇpe d’ĠĐhaŶtilloŶ. Nous ĠtudieƌoŶs eŶ paƌtiĐulieƌ 
les propriétés structurales des couches minces a-SiCx:H, telles que la nature des liaisons 
chimiques, la composition ou le degré de cristallisation. Pour chacune des techniques 
utilisées, nous verrons l’iŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue à ϳϬϬ°C suƌ les pƌopƌiĠtĠs des 
couches. En effet, le procédé de dépôt LPCVD des nc-Si à 700°C sur les couches a-SiCx:H peut 
avoir pour effet de modifier les propriétés de la matrice. Il est donc nécessaire en préambule 
d’Ġtudieƌ les ĐhaŶgeŵeŶts iŶduits paƌ uŶ ƌeĐuit à ϳϬϬ°C suƌ la ŵatƌiĐe a-SiCx:H. Ces recuits 
soŶt ƌĠalisĠs daŶs le ďâti LPCVD Ƌui peƌŵet d’oďteŶiƌ les mêmes rampes de température et 
d’ġtƌe au plus pƌoĐhe des conditions de dépôt des nc-Si. Tous les recuits ont été réalisés à 
700°C pendant 20 s sous atmosphère H2. 
3.2.1 IŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue suƌ l’Ġpaisseuƌ et le gap optiƋue 
Après le recuit rapide à 700°C des couches a-SiCx:H, nous observons de façon systématique 
uŶe diŵiŶutioŶ de l’Ġpaisseuƌ de 20 % à 40 %. EŶ outƌe, le gap de TauĐ de l’ĠĐhaŶtilloŶ  
ɶ = 14 passe de 2,3 eV à 1,7 eV. Cette dernière valeur est assez faible pour des applications 
photovoltaïques telles que les cellules multijonctions. En effet, pour une cellule comprenant 
trois jonctions, la cellule supérieure devrait avoir un gap autour de 2 eV pour obtenir un 
dispositif performant [126]. Cela nécessite que la matrice amorphe ait un gap supérieur à 2 
eV pour jouer le rôle de barrière énergétique et induire un phénomène de confinement 
quantique au sein des nc-“i. Il Ŷ’Ǉ a pas d’Ġtude thĠoƌiƋue suƌ l’optiŵisatioŶ de la ǀaleuƌ du 
gap de la matrice amorphe dans ce type de structure. Toutefois, un compromis doit être 
trouvé afin de permettre le confinement quantique tout en assurant une conductivité élevée 
du matériau.  
A partir des résultats de spectroscopie infrarouge, des explications basées sur les 
modifications de la structure des ĐouĐhes seƌoŶt doŶŶĠes ƋuaŶt à la ƌĠduĐtioŶ de l’Ġpaisseuƌ 
et du gap optique lors du recuit. 




3.2.2 IŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue suƌ la ĐoŵpositioŶ et la stƌuĐtuƌe des 
couches 
3.2.2.1 Spectroscopie infrarouge 
Les speĐtƌes d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14 tel que déposé et recuit sont 
représentés sur la Figure 3.7. La couche est déposée sur un substrat de silicium intrinsèque 
afiŶ d’Ġǀiteƌ l’aďsoƌptioŶ du ƌaǇoŶŶeŵeŶt iŶfƌaƌouge paƌ les dopaŶts. L’aďsoƌďaŶĐe est 
normalisée par l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes, Đ’est-à-dire 90 nm avant recuit et 54 nm après 
recuit. 
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Figure 3.7 : spectres d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge de la ĐouĐhe a-SiCx:H (ɶ = 14) telle que déposée et 
après recuit à 700°C pendant 20s. 
 Description des pics : 
- La région entre 2800 et 3000 cm-1 ĐoƌƌespoŶd auǆ ŵodes d’ĠloŶgatioŶ des espğĐes C-Hn 
dans les configurations sp2 ou sp3. Le pic à 2880 cm-1 ĐoƌƌespoŶd au ŵode d’ĠloŶgatioŶ 
symétrique de C-H3. Le pic à 2960-2970 cm
-1 ĐoƌƌespoŶd au ŵode d’ĠloŶgatioŶ de C-H ou  
C-H2 de type sp
2 [118].  
- Le pic large à 2100 cm-1 est attƌiďuĠ au ŵode d’ĠloŶgatioŶ de liaisoŶs “i-H pour lesquelles 
l’atoŵe de siliĐiuŵ est liĠ à ϭ, Ϯ ou ϯ atoŵes de ĐaƌďoŶe [117]. Ce pic peut aussi être dû à 
des groupes Si-H2 [97]. 
- Le pic à 1250 cm-1 est dû au mode de balancement symétrique de groupes C-H3 attachés à 
un atome de Si [117]. 
- Le pic étroit et intense à 1107 cm-1 ĐoƌƌespoŶd au ŵode d’ĠloŶgatioŶ tƌaŶsǀeƌse optique 





- La région entre 950 et 1100 cm-1 correspond aux modes de rotation (rocking) et de 
balancement (wagging) de groupes C-Hn. 
- Le pic à 780 cm-1 est dû auǆ ŵodes d’ĠloŶgatioŶ des liaisoŶs “i-C. Ce pic pourrait être 
confondu avec les modes de balancement et de rotation des groupes Si-CH3 ; toutefois, 
l’iŶtensité du pic serait dans ce cas-là beaucoup plus faible, comme le montre le pic à  
1250 cm-1.  
- Le pic large et intense à 650 cm-1 est dû à des modes de balancement Si-H ou Si-Hn. 
 Discussion : 
Tout d’aďoƌd, la pƌĠseŶĐe de liaisoŶs “i-O à 1107 cm-1 est la pƌeuǀe d’uŶe oǆǇdatioŶ des 
couches à la fois avant et apƌğs ƌeĐuit. Le siliĐiuŵ aŵoƌphe eǆposĠ à l’aiƌ s’oǆǇde tƌğs 
ƌapideŵeŶt loƌsƋu’il Ŷ’est pas pƌotĠgĠ, Đ’est pouƌƋuoi il est tƌğs pƌoďaďle Ƌue Đes ĐouĐhes de 
a-SiCx:H soieŶt oǆǇdĠes eŶ suƌfaĐe. A Đe stade, il Ŷ’est pas possiďle de diƌe si l’iŶtĠƌieuƌ de la 
couĐhe ĐoŶtieŶt aussi de l’oǆǇgğŶe, Đe Ƌui ŵoŶtƌeƌait Ƌue la ĐouĐhe s’oxyde directement 
lors du dépôt. 
La pƌĠseŶĐe de liaisoŶs hǇdƌogĠŶĠes suƌ le speĐtƌe de l’ĠĐhaŶtilloŶ ŶoŶ ƌeĐuit iŶdiƋue uŶe 
foƌte teŶeuƌ eŶ hǇdƌogğŶe daŶs la ĐouĐhe telle Ƌue dĠposĠe. L’hǇdrogène est incorporé 
majoritairement sous la forme de groupes Si-H ou Si-Hn, ce qui confirme le fait que le dépôt 
est contrôlé par la disponibilité du silane et de ses radicaux dans la phase gaz. 
“uƌ le speĐtƌe de l’ĠĐhaŶtilloŶ ƌeĐuit, oŶ oďseƌǀe Ƌue tous les pics correspondant à des 
liaisons hydrogénées (Si-H, Si-Hn, C-Hn, Si-CH3) disparaissent. Cela indique une désorption 
iŵpoƌtaŶte ǀoiƌe totale de l’hǇdƌogğŶe de la ĐouĐhe loƌs du ƌeĐuit. Cette dĠshǇdƌogĠŶatioŶ 
de la couche a-SiCx:H pour des recuits à partir de 500°C est citée dans de nombreuses études 
[50][128][129]. La dissoĐiatioŶ des liaisoŶs hǇdƌogĠŶĠes et l’effusioŶ de l’hǇdƌogğŶe hoƌs du 
film peuvent expliquer la ƌĠduĐtioŶ de l’Ġpaisseuƌ aiŶsi Ƌue la diŵiŶutioŶ du gap loƌs du 
ƌeĐuit. EŶ effet, la dispaƌitioŶ de l’hǇdƌogğŶe iŵpliƋue uŶe augŵeŶtatioŶ de la deŶsitĠ et 
doŶĐ uŶe diŵiŶutioŶ de l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe [129]. De plus, il a ĠtĠ oďseƌǀĠ Ƌue l’ajout 
d’hǇdƌogğŶe diŵiŶue la deŶsitĠ d’Ġtats loĐalisĠs et augŵeŶte le gap optiƋue [130]. Dans 
Ŷotƌe Đas, il seŵďle Ƌue la ĐoŵpĠtitioŶ eŶtƌe l’augŵeŶtatioŶ des liaisoŶs “i-C, qui a pour 
effet d’augmenter le gap, et la dispaƌitioŶ de l’hǇdƌogğŶe Ƌui a l’effet iŶǀeƌse, soit en faveur 
de cette dernière hypothèse. 
Ce phénomène de déshydrogénation implique également un réarrangement structural de la 
couche, Ƌui s’oďseƌǀe ĐlaiƌeŵeŶt au Ŷiǀeau de l’Ġǀolution du pic à 780 cm-1 correspondant 
aux liaisons Si-C. L’augŵeŶtatioŶ iŵpoƌtaŶte de l’iŶteŶsitĠ de Đe piĐ apƌğs ƌeĐuit ŵoŶtƌe Ƌue 
de nombreuses liaisons Si-C sont créées en raison de la dissociation des liaisons Si-Hn et C-Hn. 
Ces dĠpaƌts d’hǇdƌogğŶes entraînent la formation de liaisons pendantes peu stables pour le 
silicium et le carbone tétraédriques, qui auront tendance à se réarranger entre elles pour 
former de nouvelles liaisons, et notamment des liaisons Si-C. Il y a aussi probablement une 




augmentation du nombre de liaisons Si-Si (et de façon moins importante C-C) mais ces 
liaisons homopolaires ne peuvent pas être détectées par spectroscopie infrarouge. Outre 
l’augŵeŶtatioŶ de l’iŶteŶsitĠ, Ŷous oďseƌǀoŶs uŶ ĠlaƌgisseŵeŶt du piĐ d’aďsoƌptioŶ à ϳϴϬ 
cm-1. Ce phĠŶoŵğŶe est la sigŶatuƌe d’uŶ dĠsoƌdƌe iŵpoƌtaŶt daŶs le ƌĠseau aŵoƌphe : 
l’augŵeŶtatioŶ du Ŷoŵďƌe de liaisoŶs “i-C implique une distorsion plus importante de la 
longueur des liaisons Si-C et de l’aŶgle des liaisoŶs “i-C-Si [129]. 
Il est généralement connu que lors de la ĐƌistallisatioŶ d’uŶe phase “iC, la foƌŵe du piĐ 
d’aďsoƌptioŶ des liaisoŶs “i-C passe d’uŶe foŶĐtioŶ gaussieŶŶe à uŶe foŶĐtioŶ loƌeŶtzieŶŶe 
[131]. De plus, le décalage de ce pic vers les hautes énergies et la réduction de sa largeur à 
mi-hauteuƌ iŶdiƋue uŶe tƌaŶsitioŶ de l’Ġtat aŵoƌphe ǀeƌs l’Ġtat ĐƌistalliŶ. AuĐuŶe de Đes 
oďseƌǀatioŶs Ŷ’est faite suƌ le speĐtƌe de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14 recuit. Cela iŶdiƋue Ƌu’il Ŷ’Ǉ a 
pas formation de nanocristaux de SiC dans les couches a-SiCx:H lors du recuit à 700°C. Les 
spectres infrarouges ne donnent en revanche aucune information sur la possible 
ĐƌistallisatioŶ de l’eǆĐğs de siliĐiuŵ daŶs Đes ĐouĐhes. 
3.2.2.2 Spectroscopie de photoélectrons X 
Les ĐoŶĐeŶtƌatioŶs effeĐtiǀes de “i et de C de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14 avant et après recuit ont 
été mesurées à partir de la technique XPS. Pour des composés carbonés, cette technique est 
laƌgeŵeŶt utilisĠe pouƌ l’aŶalǇse de la ƌaie C 1s dont la position change avec des 
environnements différents [132][133]. Afin d’ĠliŵiŶer les contaminations de carbone et 
d’oǆǇgğŶe eŶ suƌfaĐe dues à l’eǆpositioŶ à l’aiƌ aŵďiaŶt, la suƌfaĐe de l’ĠĐhaŶtilloŶ a ĠtĠ 
gƌaǀĠe au ŵoǇeŶ d’ioŶs Aƌ+ jusƋu’à atteiŶdƌe l’iŶtĠƌieuƌ de la ĐouĐhe. Apƌğs ϭϬ ŵiŶ de 
gravure à 2 kV, le rapport Si/C reste constant, ce qui montre que le carbone de 
contamination a bien été éliminé. 
Les speĐtƌes de suƌǀol de l’ĠĐhaŶtilloŶ soŶt ƌepƌĠseŶtĠs suƌ la Figure 3.8. Les raies Ar 2s et Ar 
2p soŶt dues à uŶe lĠgğƌe iŵplaŶtatioŶ des atoŵes d’aƌgoŶ duƌaŶt la gƌaǀuƌe ioŶiƋue. 
D’apƌğs Đes speĐtƌes, la ĐoŵpositioŶ de l’ĠĐhaŶtilloŶ ŶoŶ ƌeĐuit estiŵĠe d’apƌğs l’iŶteŶsitĠ 
des pics Si 2p, C 1s et O 1s est de 69,6 % de Si, 21 % de C et 9,4 % d’oǆǇgğŶe. L’estiŵatioŶ 
ŶĠglige l’hǇdƌogğŶe Ƌui Ŷe peut pas ġtƌe dĠteĐtĠ eŶ XP“. Toutefois, Đes résultats confirment 
que les échantillons ont une concentration minoritaire en carbone. La valeur du gap optique 
est donc bien limitée par la faible teneur en carbone dans la couche malgré un rapport  
ɶ = [CH4]/[SiH4] ĠleǀĠ. Nous oďseƌǀoŶs ĠgaleŵeŶt uŶe ƋuaŶtitĠ ŶoŶ ŶĠgligeaďle d’oǆǇgğŶe  
(9,4 %) malgré la gravure ionique de la surface. La présence de liaisons Si-O a déjà été 
ŵeŶtioŶŶĠe suƌ les speĐtƌes FTIR pƌĠĐĠdeŶts, toutefois Ŷous Ŷ’aǀioŶs pas pu dĠteƌŵiŶeƌ la 
ƌaisoŶ de Đette oǆǇdatioŶ. IĐi, Ŷous ǀoǇoŶs Ƌue l’oǆǇgğŶe est ĠgaleŵeŶt pƌĠseŶt à l’iŶtĠƌieur 
de la ĐouĐhe et Ŷe peut doŶĐ pas pƌoǀeŶiƌ d’uŶe siŵple oǆǇdatioŶ daŶs l’aiƌ. La pƌĠseŶĐe 
d’oǆǇgğŶe est paƌ ĐoŶsĠƋueŶt liĠe au pƌoĐĠdĠ de dĠpôt de la ĐouĐhe ŵiŶĐe et à la pƌĠseŶĐe 












































Figure 3.8 : speĐtƌes de suƌǀol XP“ de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14 mesurés avant et après recuit.  
Apƌğs ƌeĐuit, la ĐoŵpositioŶ de l’ĠĐhaŶtilloŶ est pƌatiƋueŵeŶt iŶĐhaŶgĠe aǀeĐ ϳϬ,ϯ % de 
silicium, 18,7 % de carbone et 11 % d’oǆǇgğŶe. OŶ ǀoit Ƌue la ƋuaŶtitĠ d’oǆǇgğŶe est 
légèrement supérieure, Đoŵŵe oŶ a pu l’oďseƌǀeƌ suƌ le spectre FTIR de cet échantillon. Cela 
pourrait montrer une légère oxydation supplémentaire lors du recuit. La couche de carbure 
de silicium recuite est donc un alliage riche en Si et non hydrogéné Ƌue l’oŶ appellera a-
Si0,8C0,2 dans la suite de ce chapitre. 
Les speĐtƌes de Đœuƌ C 1s des couches a-Si0,8C0,2 sont représentés sur la Figure 3.9a. Ces 
speĐtƌes peƌŵetteŶt d’oďteŶiƌ des iŶfoƌŵatioŶs supplĠŵeŶtaiƌes suƌ l’eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt des 
atomes de carbone. Avant recuit, le pic principal du carbone est centré à 283,8 eV, ce qui 
révèle la préseŶĐe de ĐaƌďoŶe sous foƌŵe d’uŶ ĐoŵposĠ iŶteƌŵĠdiaiƌe “i-CHn. Ce composé 
se situe entre la structure du SiC pur, dont le pic C 1s est situé à 283 eV, et la structure du 
carbone amorphe hydrogéné CHn, Ƌue l’oŶ tƌouǀe gĠŶĠƌaleŵeŶt eŶtƌe Ϯϴϰ et Ϯϴϲ eV [134]. 
Cela montre que le carbone est incorporé majoritairement après réaction avec des radicaux 
du silane, alors que les radicaux non liés du méthane participent de façon très minoritaire à 
la croissance de la couche. 




























































Figure 3.9 : speĐtƌes de Đœuƌ C 1s (a) et Si 2p (b) avant et après recuit.  
Après recuit, le pic principal du carbone est décalé à 283 eV et la contribution liée aux CHn 
disparaît. La position du pic à 283 eV correspond à une phase SiC où un atome de carbone 




est lié uniquement à des atomes de silicium. Cela est en accord avec les observations faites 
sur les spectres FTIR : l’hǇdƌogğŶe diffuse hoƌs du ŵatĠƌiau loƌs du ƌeĐuit et la ĐouĐhe se 
restructure en raison des liaisons pendantes induites par la dissociation des liaisons 
hydrogénées. En raison de la faible concentration en carbone, les liaisons pendantes des 
atomes de carbone réagissent uniquement avec les liaisons pendantes des atomes de 
silicium voisins. Finalement, cette restructuration entraîne l’appaƌitioŶ d’uŶe phase “iC  
(37,4 %Ϳ daŶs uŶe ŵatƌiĐe de siliĐiuŵ. Ces ƌĠsultats soŶt eŶ aĐĐoƌd aǀeĐ d’autƌes Ġtudes XP“ 
concernant le recuit de couches de carbure de silicium amorphes [134]. 
Les speĐtƌes de Đœuƌ “i 2p de cette même couche sont représentés sur la Figure 3.9b. En 
ƌaisoŶ de la pƌĠseŶĐe d’oǆǇgğŶe et d’hǇdƌogğŶe, le Ŷoŵďƌe de ĐoŶtƌiďutioŶs ;hǇdƌogĠŶĠes, 
carbonées, oxydées) est trop important pour réaliser une déconvolution de la couche telle 
que déposée avec certitude. En revanche, après recuit on peut déconvoluer le spectre à 
partir de 3 contributions Siox, Sicarb et Siam qui correspondent à des phases O-Si-C, SiC ou a-Si 
situées respectivement à 101,4 eV, 100,4 eV et 99,6 eV [134]. Le résultat de cette 
déconvolution confirme que la couche est majoritairement composée d’uŶe phase de 
silicium dans laquelle sont comprises une phase de carbure de silicium ainsi que des liaisons  
O-Si-C. 
3.2.3 IŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue suƌ la ĐƌistallisatioŶ du siliĐiuŵ eŶ eǆĐğs 
L’XP“ ŵoŶtƌe Ƌue ŵalgƌĠ uŶ ƌappoƌt ɶ = [CH4]/[SiH4] élevé, le taux de carbone reste faible et 
la concentration en silicium est importante (60 %Ϳ pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 14. Cet excès de 
siliĐiuŵ paƌ ƌappoƌt au ŵatĠƌiau stœĐhioŵĠtƌiƋue peut iŶduiƌe la pƌĠĐipitatioŶ et la 
cristallisation de nanocristaux de silicium dans une matrice a-“iC loƌs d’uŶ ƌeĐuit à haute 
teŵpĠƌatuƌe. Cette teĐhŶiƋue de faďƌiĐatioŶ des ĐouĐhes ŶaŶoĐoŵposites est d’ailleuƌs 
étudiée par de nombreux autres groupes de recherche [47][48]. A ce stade, la question qui 
s’est posĠe Ġtait doŶĐ la suiǀaŶte : un recuit à 700°C des couches a-Si0,8C0,2 induit-il la 
cristallisation et la formation de nc-“i à l’iŶtĠƌieuƌ des ĐouĐhes a-Si0,8C0,2 elles-mêmes ? La 
spectroscopie infrarouge et la spectroscopie de photoélectron X sont inefficaces pour 
distinguer le silicium cristallin du silicium amorphe. Nous avons donc utilisé la microscopie 
électronique en transmission (TEM) et la diffraction électronique afin de vérifier que les 
couches a-Si0,8C0,2 sont entièrement amorphes et exemptes de nc-Si. Cette information sur la 
cristallisation de nanoparticules dans les couches a-Si0,8C0,2 est importante car cette couche 
va subir un recuit à 700°C au moment du dépôt de nc-“i paƌ LPCVD. Il est ŶĠĐessaiƌe d’Ġǀiteƌ 
cette cristallisation car ce chapitre étudie le procédé de croissance de nc-Si par LPCVD à la 
surface des couches a-Si0,8C0,2 et non pas le procédé de synthèse des nc-Si par précipitation 
qui sera abordé dans le prochain chapitre. 
D’apƌğs l’iŵage TEM eŶ haute ƌĠsolutioŶ ƌepƌĠseŶtée sur la Figure 3.10, aucune 
ĐƌistallisatioŶ Ŷ’est ǀisiďle daŶs la ĐouĐhe ŵiŶĐe. De ŵġŵe, suƌ la figuƌe de diffƌaĐtioŶ des 





périodicité du réseau cristallin du substrat de silicium. Si la couche mince contenait des nc-Si 
dans le volume, ces derniers seraient orientés aléatoirement et apparaîtraient comme un 
cercle de diffƌaĐtioŶ suƌ l’iŵage “AD. Ces ƌĠsultats iŶdiƋueŶt Ƌue la ĐouĐhe a-Si0,8C0,2 est 
complètement amorphe après un recuit rapide à 700°C. Selon Künle, le mécanisme de 
cristallisation dans les matrices de carbure peut être déclenché à partir de 700°C pour un 
recuit de 30 min [48]. Toutefois, pour obtenir un haut degré de cristallisation, des 
températures entre 900°C et 1000°C sont nécessaires. Contrairement à Künle, le temps de 
recuit de nos couches est court (20 s) ce qui peut expliquer les résultats obtenus. 
 
Figure 3.10 : image TEM haute résolution en coupe de la couche a-Si0,8C0,2 après recuit à 700°C. 
La figure de diffraction des ĠleĐtƌoŶs de l’ĠĐhaŶtilloŶ eŶ ǀue plaŶe est ƌepƌĠseŶtĠe eŶ eŶĐaƌt. 
BieŶ Ƌu’il Ŷ’Ǉ ait pas de siliĐiuŵ ĐƌistalliŶ daŶs la ĐouĐhe a-Si0,8C0,2, nous observons une 
ƌugositĠ d’oƌdƌe ŶaŶoŵĠtƌiƋue à l’iŶteƌfaĐe eŶtƌe le suďstƌat de siliĐiuŵ poli et la ĐouĐhe 
mince. Cette rugosité semble indiquer une légère cristallisation épitaxiale du silicium en 
excès de la couche au contact du substrat. Toutefois, si le substrat peut favoriser la 
ĐƌistallisatioŶ pƌğs de l’iŶteƌfaĐe, il Ŷ’a pas d’effet à l’iŶtĠƌieuƌ de la ĐouĐhe mince qui reste 
amorphe.  
3.2.4 Conclusion 
Les caractérisations de la couche ɶ = 14 à partir des techniques de FTIR, XPS et TEM ont 
ŵoŶtƌĠ l’iŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue assoĐiĠ au dĠpôt de ŶĐ-Si par LPCVD sur les 
propriétés optiques et structurales de la matrice de carbure de silicium. Lors de ce 
tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue, la diŵiŶutioŶ du gap et de l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe soŶt la 
ĐoŶsĠƋueŶĐe d’uŶe foƌte dĠshǇdƌogĠŶatioŶ. La dissoĐiatioŶ des liaisoŶs hǇdƌogĠŶĠes 
entraîne un réarrangement de la couche et la formation de deux phases SiC et Si amorphes. 
BieŶ Ƌue les ĐouĐhes dĠposĠes soieŶt ƌiĐhes eŶ “i, le tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue Ŷ’iŶduit pas de 
ĐƌistallisatioŶ de “i ou de “iC. La pƌĠseŶĐe d’oǆǇgğŶe à l’iŶtĠƌieuƌ des filŵs tels Ƌue dĠposĠs 
et recuits indique un problème de contamination lors du procédé de dépôt et peut-être lors 
du recuit qui pourrait être résolu par des purges successives du réacteur avant le dépôt. De 
plus, la valeur du gap (1,7 eV) des couches a-Si0,8C0,2 après recuit est assez faible pour 




l’ĠlaďoƌatioŶ d’uŶe ďaƌƌiğƌe ĠŶeƌgĠtiƋue eŶtƌe les ŶĐ-Si. Dans de futurs travaux, il sera 
iŶtĠƌessaŶt d’Ġtudieƌ le dĠpôt de ĐouĐhes a-SiCx:H à paƌtiƌ d’uŶ ŵĠlaŶge “iH4-CH4-H2-Ar pour 
des deŶsitĠs de puissaŶĐe ǀaƌiaďles afiŶ d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes potentiellement plus riches 
eŶ ĐaƌďoŶe et doŶt l’Ġpaisseuƌ peut être contrôlée. 
3.3 Croissance de nanocristaux de silicium sur des couches minces a-Si0.8C0.2 
par LPCVD 
Bien que de précédentes études aient montré la nucléation par LPCVD de nc-Si sur des 
surfaces de SiO2, Si3N4 et SiOxNy [44][135], la nucléation de nc-Si sur des surfaces de carbure 
de siliĐiuŵ Ŷ’a pas ĠtĠ eǆpĠƌiŵeŶtĠe jusƋu’iĐi. Dans cette partie, nous étudions la croissance 
de nc-Si par LPCVD à paƌtiƌ d’uŶ ŵĠlaŶge “iH4 + H2 sur des couches minces a-Si0.8C0.2 
;ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭϰͿ. Afin de comprendre les mécanismes de nucléation à la surface du 
carbure de silicium amorphe, il est nécessaire de bien connaître la structure et la 
ĐoŵpositioŶ de Đes suƌfaĐes, Đe Ƌui a ĠtĠ ƌĠalisĠ loƌs de l’Ġtude pƌĠĐĠdeŶte.  
L’oďjeĐtif futuƌ ĠtaŶt de dĠposeƌ des ŵultiĐouĐhes a-Si0.8C0.2/nc-Si, il est nécessaire que la 
couche a-Si0.8C0.2 soit suffisamment fine pour faciliter le passage du courant par effet tunnel 
[126]. C’est pouƌƋuoi la ĐƌoissaŶĐe des ŶĐ-Si a été réalisée sur une couche de carbure ultra-
ŵiŶĐe d’eŶǀiƌoŶ ϭϬ Ŷŵ. Le dĠpôt de Đette ĐouĐhe de Đaƌďuƌe a une durée de 15 s, ce qui est 
le temps minimal requis pour contrôler le dépôt et obtenir des propriétés reproductibles.  
DaŶs Đette paƌtie, Ŷous ŵoŶtƌeƌoŶs l’iŶflueŶĐe des paƌaŵğtƌes du pƌoĐĠdĠ LPCVD tels Ƌue le 
débit de silane, le temps de dépôt et la température du substrat sur la nucléation des nc-Si. 
La densité surfacique et la taille des nc-Si seront les deux principaux paramètres permettant 
de ĐaƌaĐtĠƌiseƌ les dĠpôts oďteŶus. Nous ĠtudieƌoŶs eŶsuite l’iŶflueŶĐe de la ĐoŵpositioŶ et 
du traitement de surface sur la nucléation des nc-Si. Les résultats de caractérisation des nc-Si 
seront présentés dans une dernière partie.  
3.3.1 Influence des paramètres du dépôt 
3.3.1.1 Influence de la température du substrat sur la cristallinité des particules de Si 
Pour des applications industrielles, il est crucial de diminuer au maximum la température des 
procédés utilisés. En effet, outre le coût ĠŶeƌgĠtiƋue, l’utilisatioŶ de teŵpĠƌatuƌes ĠleǀĠes a 
souvent pour conséquence de dégrader les propriétés électriques des matériaux. Dans un 
premier temps, nous avons donc déterminé la température de substrat minimum requise 
pour obtenir des particules cristalline. Pour cela, des dépôts ont été réalisés à 600°C et 700°C 
pour des temps de dépôt de 25 s et 60 s respectivement. Les Figure 3.11a et b présentent les 
figures de diffraction des électrons pour des dépôts à 700°C et 600°C respectivement. A 
700°C, nous observons les cercles de diffraction typiques des nc-Si correspondant aux plans 





les cercles de diffraction montrent que les nc-Si sont orientés de façon aléatoire. A 600°C, la 
diffraction des plans (111) est observée mais avec beaucoup moins de signal. Cela indique 
que les nanoparticules de Si déposées ne sont pas entièrement cristallines. On a en effet à 
peu près la même quantité de silicium déposé dans les deux cas ; le faible signal à 600°C ne 
peut doŶĐ pƌoǀeŶiƌ Ƌue d’uŶe ĐƌistallisatioŶ paƌtielle des paƌtiĐules. C’est pouƌƋuoi, tous les 
dépôts ont été réalisés à 700°C dans la suite du chapitre. 
           
Figure 3.11 : figure de diffraction des électrons pour des couches déposées à 700°C (a) et 600°C (b). 
3.3.1.2 Influence du débit de SiH4 et du temps de dépôt sur la nucléation des nc-Si 
Deuǆ lots d’ĠĐhaŶtilloŶs aǀeĐ des teŵps de dĠpôt et des dĠďits de “iH4 variables ont été 
préparés (Tableau 3.3Ϳ. La pƌessioŶ totale est fiǆĠe à ϮϬ Toƌƌ, le dĠďit d’hǇdƌogğŶe à ϭϬ slŵ 
et la température du substrat à 700°C. La pression partielle 
4SiH









 (3.5)  
Avec 
4SiH
Q le débit de silane, totalQ le débit total et totaleP la pression totale. En raison de la très 
forte dilution de H2 et de la pression totale fixe, on peut considérer que la variation de la 
pression partielle de silane est directement proportionnelle au débit de silane. 
Les valeurs de densité et de taille moyenne des particules de Si ont été évaluées par 
Đoŵptage diƌeĐt à paƌtiƌ des iŵages MEB eŶ ǀue plaŶe. MalgƌĠ l’optiŵisatioŶ des 
paramètres de visualisation, cette méthode comporte une erreur de 5 % sur la valeur de la 
densité et de 15 % à 50 % sur la taille des particules, les plus petites particules étant les plus 
difficiles à évaluer. La Figure 3.12 pƌĠseŶte uŶe iŵage MEB de l’ĠĐhaŶtilloŶ QDfϯϬ pouƌ 
lequel une densité élevée de 1,1 × 1012 nc-Si.cm-2 et une taille moyenne de 6,2 nm ont été 
estimées. 




   
Echantillon  
Débit de SiH4  
(sccm)  
Temps de dépôt  
(s)  
Densité de nc-Si  
(1011 cm-2)  
Taille moyenne  
des nc-Si (nm)  
1er 
 lot 
QDt20  15  20  7.9  3.8  
QDt25  15  25  8.2  4.8  
QDt30  15  30  9.3  5.0  
QDt35  15  35  11.0  6.0  
      
2ème  
lot 
QDf15  15  15  6.2  4.3  
QDf20  20  15  8.4  4.5  
QDf25  25  15  9.6  5.1  
QDf30  30  15  11.0  6.2  
Tableau 3.3 : paramètres de dépôt des nc-“i pouƌ les deuǆ lots d’ĠĐhaŶtilloŶ déposés à 700 °C 
et estiŵatioŶ de la deŶsitĠ et de la taille ŵoǇeŶŶe d’apƌğs les images MEB. 
 
Figure 3.12 : image MEB en vue plane de particules de Si après croissance LPCVD sur une 
couche a-Si0.8C0.2 (échantillon QDf30). 
 Influence du temps de dépôt : 
 
Sur la Figure 3.13a, nous observons que la densité surfacique et la taille des nc-Si 
augmentent de façon continue lorsque le temps de dépôt augmente. Ce processus a été 
décrit comme la phase de nucléation-croissance [42] : tout au long du procédé les premiers 
geƌŵes attaĐhĠs à la suƌfaĐe gƌaŶdisseŶt aloƌs Ƌue d’autƌes geƌŵes se foƌŵeŶt 
siŵultaŶĠŵeŶt. L’ĠǀolutioŶ oďseƌǀĠe est siŵilaiƌe à Đelle oďseƌǀĠe paƌ MazeŶ [42] sur des 
couches SiO2. Toutefois, les temps de dépôt utilisés pour obtenir des nc-Si isolés sont plus 
courts dans notre cas, ce qui indique une cinétique de nucléation plus rapide que sur des 
surfaces SiO2. De plus, les densités mesurées sont élevées, même pour des temps de dépôt 
très courts. Après seulement 15 s de dépôt, la densité de nc-Si mesurée est déjà de  
8 × 1012 cm-2, alors que Mazen (sur silice) observe une densité nulle pour le même temps de 
dĠpôt ;et uŶ dĠďit de silaŶe plus ĠleǀĠͿ. L’iŶfluence de la surface sera étudiée dans la suite 
du chapitre. 
Il Ŷ’est pas possiďle de dĠteƌŵiŶeƌ la fiŶ de la phase d’iŶĐuďatioŶ et le dĠďut de la phase de 
nucléation-croissance. En effet, nous sommes limités par la résolution du MEB pour observer 





nc-Si de petite taille sont présents sur la surface. Pour des temps de dépôt supérieurs à 35 s, 
les nc-Si commencent à coalescer, ce qui a pour résultat de réduire la deŶsitĠ ;jusƋu’à uŶe 
deŶsitĠ Ŷulle loƌsƋu’uŶe ĐouĐhe ĐoŶtiŶue de “i est foƌŵĠeͿ. DaŶs le Đas pƌĠseŶt, la deŶsitĠ 
maximale de nc-Si mesurée est de 1,1 × 1012 cm-2 pour une taille moyenne de 6 nm. 
 Influence du débit de silane : 
De la même façon que précédemment, on observe une augmentation de la densité et de la 
taille des nc-“i aǀeĐ l’augŵeŶtatioŶ du débit de silane dans le réacteur. Baron a montré que 
l’augŵeŶtatioŶ de la ƋuaŶtitĠ d’hǇdƌogğŶe pƌoduit paƌ la dissoĐiatioŶ de “iH4 favorise la 
nucléation sur SiO2 en créant des sites de nucléation Si-OH [44]. Au contraire, il montre que 
sur Si3N4 l’hǇdƌogğŶe iŶhiďe des sites de ŶuĐlĠatioŶs du “i eŶ ĠtaŶt adsoƌďĠ à la suƌfaĐe. 
Dans notre cas, eŶ ƌaisoŶ du dĠďit iŵpoƌtaŶt d’hǇdƌogğŶe de dilutioŶ, oŶ peut ĐoŶsidĠƌeƌ 
Ƌue la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’hǇdƌogğŶe est ĐoŶstaŶte Ƌuelle Ƌue soit le dĠďit de silaŶe. EŶ 
ƌeǀaŶĐhe, l’ĠƋuatioŶ ďilaŶ Ϯ.ϭ ŵoŶtƌe Ƌue la ƋuaŶtitĠ de silaŶe iŶtƌoduite a uŶe iŶflueŶĐe 
directe sur la densité de précurseurs Si(s) adsorbés en surface qui participent au dépôt. La 
nucléation est alors gouvernée par la supersaturation du silicium qui est définie comme la 
diffĠƌeŶĐe de poteŶtiel ĐhiŵiƋue eŶtƌe la phase ǀapeuƌ ʅv et la phase cristalliŶe ʅc :    v c  (3.6)  








Où P est la pression de la phase gazeuse et P0 est la pression de vapeur saturante de la phase 
cristalline à température fixe. OŶ ǀoit Ƌue la ŶuĐlĠatioŶ est faǀoƌisĠe loƌsƋu’oŶ augŵeŶte le 
débit de silane. Ces observations sont en parfait accord avec les conclusions de Mazen pour 
des substrats SiO2 [42] à la différence près que la densité surfacique de nc-Si reste élevée 
même pour un faible débit de silane de 15 sccm. 















































        
















































Figure 3.13 : variations de la densité et de la taille moyenne des nc-Si lors de la croissance sur 
Si0.8C0.2  en fonction du temps de dépôt (a) et du débit de silane (b).       




Ces résultats montrent que le temps de dépôt et le débit de silane sont des paramètres 
cruciaux pour le contrôle de la densité et de la taille des nc-Si déposés. Les densités 
ŵaǆiŵales atteiŶtes soŶt de l’oƌdƌe de ϭ,ϭ × 1012 cm-2 pouƌ uŶe taille ŵoǇeŶŶe d’eŶǀiƌoŶ  
6 nm. Nous observons des densités élevées dès les premiers stades du dépôt et pour des 
débits de silane faibles, ce qui indique une nucléation favorisée sur a-Si0.8C0.2. Pouƌ l’Ġtude 
des premiers instants de la nucléation, la ĐoŶĐeptioŶ du ƌĠaĐteuƌ Ŷe peƌŵet pas d’utiliseƌ 
des débits de silane ou des temps de dépôt plus faibles tout en assurant des dépôts 
reproductibles. 
3.3.2 Influence de la surface sur la nucléation des nc-Si 
3.3.2.1 Influence du substrat 
AfiŶ d’Ġtudieƌ l’iŶflueŶĐe des pƌopƌiĠtĠs ĐhiŵiƋues du suďstƌat suƌ la ŶuĐlĠatioŶ des ŶĐ-Si, 
deux dépôts de nc-Si ont été effectués sur des couches minces a-Si0.8C0.2 et SiO2. La 
nucléation sur des couches SiO2 a déjà été largement étudiée dans différents travaux 
[46][136][45] et des densités élevées de 1012 cm-2 ont été atteintes sur des surfaces très 
hydroxylées [45]. Il a en effet été montré que les surfaces SiO2 hydroxylées (-OH) favorisent 
la nucléation du silicium en comparaison de surfaces non hydroxylées, en raison de la plus 
faible énergie des groupes silanol Si-OH (103,5 kcal.mol-1) par rapport aux groupes siloxane 
Si-O-Si (193,5 kcal.mol-1). Les radicaux du silane sont ainsi adsorbés plus aisément via des 
réactions chimiques avec les groupes silanol plutôt que siloxane. Zahi arrive à des 
conclusions similaires et montre à partir de calculs ab initio que le coefficient de collage du 
silylène SiH2, principal précurseur du dépôt, sur les groupes Si-OH est dix fois plus élevé que 
sur les groupes Si-O-Si [136]. 
Dans notre cas, des couches SiO2 de 300 nm ont été obtenues sur des substrats Si (100) par 
oxydation thermique à 950°C. Les couches minces a-Si0.8C0.2 ont été déposées à partir des 
paramètres du dépôt PECVD décrit précédemment. Avant chaque dépôt de nc-Si, les 
échantillons a-Si0.8C0.2 et SiO2 oŶt ĠtĠ ploŶgĠs peŶdaŶt ϭϬ s daŶs de l’aĐide fluorhydrique (HF) 
dilué à 10 % afin de nettoyer et de désoxyder la surface. Le temps de dépôt des nc-Si a été 
fixé à 15 s pour tous les échantillons. Les variations de la densité de nc-Si déposés sur les 
surfaces a-Si0.8C0.2 et SiO2 en fonction du débit de silane sont représentées sur la Figure 3.14. 
On observe que pour le même temps de dépôt et le même débit de silane, les densités 
atteintes sur les couches a-Si0.8C0.2 sont environ 10 fois plus importantes que sur les couches 
de SiO2 thermique. Plusieurs raisons peuvent expliquer la nucléation favorisée sur a-Si0.8C0.2. 
UŶe pƌeŵiğƌe eǆpliĐatioŶ ǀieŶt du ŵode d’ĠlaďoƌatioŶ des ĐouĐhes. Les ĐouĐhes “iO2 qui 
sont obtenues par oxydation thermique ont une qualité structurale élevée et présentent 
relativement peu de défauts. En revanche, les couches a-Si0.8C0.2 qui sont déposées par un 
procédé plasma présentent une concentration importante de défauts et de liaisons 
pendantes en surface, qui sont autant de sites de nucléation hétérogène. La nucléation est 





Ƌui a pouƌ effet de diŵiŶueƌ la ďaƌƌiğƌe d’ĠŶeƌgie liďƌe à atteiŶdre pour obtenir des agrégats 
stables (cf. Figure 2.3). De plus, les couches déposées par plasma sont plus rugueuses que 
l’oǆǇde theƌŵiƋue, notamment pour ces vitesses de dépôt relativement élevées. Pendant les 
premiers instants du dépôt des nc-Si, la surface de réaction du silane avec le substrat est 
donc plus importante pour les couches a-Si0.8C0.2 que pour les couches SiO2, ce qui peut 
expliquer les différences de densité apparentes. 































Figure 3.14 : variations de la densité de nc-Si sur SiO2 thermique et a-Si0.8C0.2 en fonction du 
débit de silane. 
Ensuite, la désoxydation au HF des échantillons joue un rôle différent sur les surfaces SiO2 et 
a-Si0.8C0.2. Nous avons observé que cette étape est fondamentale pour favoriser la nucléation 
de nc-Si sur les couches a-Si0.8C0.2. Sans cette désoxydation, il faut utiliser des débits de SiH4 
beaucoup plus élevés ou des temps de dépôt plus longs pour observer la présence de nc-Si. 
Ce résultat est en lien direct avec les remarques précédentes. Les couches a-Si0.8C0.2 remises 
à l’aiƌ eŶtƌe le dĠpôt PECVD et le dĠpôt LPCVD s’oǆǇdeŶt eŶ suƌfaĐe eŶ ĐƌĠaŶt des poŶts 
siloxane Si-O-“i. Loƌs des ϭϬ s Ƌue duƌe le tƌaiteŵeŶt HF, l’aĐide grave entièrement les 
groupes siloxane et crée des liaisons Si-H et C-H. Le traitement HF a donc un double rôle de 
dĠsoǆǇdatioŶ et d’hǇdƌogĠŶatioŶ de la suƌfaĐe. DaŶs le Đas des ĐouĐhes “iO2, le traitement 
de surface HF a pour but de casser les liaisons Si-O supeƌfiĐielles et d’hǇdƌogĠŶeƌ la suƌfaĐe 
en créer des groupes silanol Si-OH. Ainsi, alors que la couche SiO2 est terminée partiellement 
par des groupes Si-OH, la couche Si0.8C0.2 possède une majorité de terminaisons Si-H et C-H 
en surface. Ces liaisons sont énergétiquement plus faibles (70 kcal.mol-1 et 97,9 kcal.mol-1 
pour Si-H et C-H respectivement) que les liaisons O-H (102 kcal.mol-1). Cela signifie que les 
liaisons Si-H et C-H peuvent être plus facilement dissociées via des réactions chimiques avec 
les radicaux du silane adsorbés plutôt Ƌu’aǀeĐ les liaisons O-H. Autrement dit, les liaisons Si-
H et C-H présentes en surface sont des sites de nucléation préférentielle pour le silicium.  
La principale raison provient toutefois de la composition des couches elles-mêmes. Les 
couches a-Si0.8C0.2 ont une concentration en silicium plus élevée (concentration massique de 
90 %Ϳ Ƌue l’oǆǇde theƌŵiƋue ;ĐoŶĐeŶtƌatioŶ ŵassiƋue de ϰϲ %). Basa a montré que le temps 




d’iŶĐuďatioŶ ŶĠĐessaiƌe à l’appaƌitioŶ des pƌeŵieƌs germes stables de Si sur des substrats 
SiO2 et Si3N4 varie avec la concentration en Si [135]. Les atomes de silicium libres (liés à Si) 
sont des sites de nucléation préférentielle pour les radicaux du silane car ils offrent plus de 
sites de nucléation (Si-H et liaisons pendantes) comparés aux atomes de silicium liés (à un 
atoŵe d’oǆǇgğŶe ou d’azoteͿ. Loƌs de la ŵoŶtĠe eŶ teŵpĠƌatuƌe du suďstƌat daŶs le 
réacteur LPCVD, les liaisons Si-H et C-H en surface sont probablement dissociées assez 
rapidement, Đoŵŵe Ŷous l’aǀoŶs oďseƌǀĠ eŶ speĐtƌosĐopie iŶfƌaƌouge. L’hǇdƌogğŶe dĠsoƌďe 
et faǀoƌise la foƌŵatioŶ de ŶaŶodoŵaiŶes ĐoŶstituĠs d’aŵas de siliĐiuŵ aŵoƌphe doŶt la 
signature a été révélée par XPS sur la couche a-Si0.8C0.2 recuite à 700°C. Ces amas de silicium 
amorphe sont autant de sites de nucléation préférentielle. La nucléation est alors favorisée 
pour des substrats riches en Si. 
A partir de ces résultats, nous pouvons considérer que le mode de nucléation des nc-Si sur a-
Si0.8C0.2 se situe entre la croissance de type Franck-van der Merwe et la croissance de type 
Volmer-Weber mais se différencie du mode de croissance Stranski-Krastanov [137]. Il y a peu 
de diffusioŶ des adatoŵes eŶ suƌfaĐe. Les ƌadiĐauǆ du silaŶe s’attaĐheŶt faǀoƌaďleŵeŶt à la 
surface du substrat et aux germes de silicium ou nc-Si déjà formés. En effet, les couches  
a-Si0.8C0.2 sont riches en Si et se comportent de façon similaire aux germes de Si avec une 
grande densité de sites de nucléation en surface. Ainsi, loƌs de la phase d’iŶĐuďatioŶ, de tƌğs 
Ŷoŵďƌeuǆ geƌŵes soŶt foƌŵĠs à la suƌfaĐe ;d’uŶe deŶsitĠ pƌoďaďleŵeŶt supĠƌieuƌe à  
1011 cm-2Ϳ et gƌaŶdisseŶt jusƋu’à atteiŶdƌe la taille critique. Cela explique pourquoi la densité 
de nc-Si observée sur les couches a-Si0.8C0.2 est élevée, même pour des temps de dépôt 
courts ou des débits de silane faibles. Au contraire, il a été montré que la nucléation du 
silicium sur des substrats SiO2 est de type Volmer-Weber [138]. Dans ce cas, les adatomes 
diffuseŶt de façoŶ plus iŵpoƌtaŶte eŶ suƌfaĐe jusƋu’à s’attaĐheƌ à d’autƌes adatoŵes ou à 
des germes de Si. 
3.3.3 Caractérisation des nc-Si 
AfiŶ d’aǀoiƌ plus d’iŶfoƌŵatioŶs suƌ les pƌopƌiĠtĠs optiƋues et stƌuĐtuƌales des ŶĐ-Si déposés 
sur a-Si0.8C0.2, différentes techniques ont été employées au cours de cette thèse avec plus ou 
moins de succès. Nous avons tenté de caractériser la morphologie des nc-Si au moyen de la 
microscopie à force atomique, mais nous avons été limités par la résolution latérale fixée par 
la taille des poiŶtes de l’ĠƋuipeŵeŶt. La Figure 3.15a montre une image AFM de nc-Si 
déposés sur a-Si0,8C0,2 (avec un substrat Si) dont la densité a été estimée à 3,5 × 10
11 cm-2 par 
MEB. Sur cette image, il semble que les nc-Si se chevauchent. En fait, la taille de la pointe 
;d’uŶ ƌaǇoŶ de Đouƌďuƌe de ϭϬ ŶŵͿ est supĠƌieuƌe à la distaŶĐe iŶteƌ-nc-Si ce qui ne lui 
peƌŵet pas de desĐeŶdƌe jusƋu’au suďstƌat et doŶŶe Đette illusioŶ. CeƌtaiŶs ŶĐ-Si sont 
ŵasƋuĠs paƌ d’autƌes et la deŶsitĠ ŵesuƌée est sous-estimée. La Figure 3.15b présente une 
image AFM du même run de dépôt mais avec un substrat de quartz. La microscopie 
électronique ne permet pas de visualiser les échantillons sur un substrat isolant, seul l’AFM 





oďseƌǀe des ligŶes Ƌui peuǀeŶt s’appaƌeŶteƌ à des fƌaĐtuƌes daŶs la ĐouĐhe a-Si0,8C0,2, mais 
aucun nc-“i. Il seŵďle Ƌu’il Ŷ’Ǉ ait pas de ŶuĐlĠatioŶ. Cela peut ġtƌe dû au suďstƌat de Ƌuaƌtz 
Ƌui aďsoƌďe ŵoiŶs ďieŶ le ƌaǇoŶŶeŵeŶt pƌoduit paƌ le ďaŶĐ de laŵpes Ƌu’uŶ suďstƌat de “i, 
et génère une température de substrat trop faible pour permettre la nucléation du silicium. 
BieŶ Ƌue l’AFM Ŷe Ŷous ait pas peƌŵis de ĐaƌaĐtĠƌiseƌ les deŶsitĠs et tailles des ŶĐ-Si, nous 
aǀoŶs pu ĐoŶĐluƌe Ƌue la ŶuĐlĠatioŶ Ŷ’Ġtait pas possiďle suƌ uŶ suďstƌat de Ƌuaƌtz pouƌ Đes 
conditions de dépôt. 
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Figure 3.15 : image AFM de nc-Si déposés sur a-Si0.8C0.2 sur substrat Si (a) et substrat quartz (b). 
Les caractérisations de diffraction des rayons X en incidence rasante et de 
photoluminescence se sont avérées limitées en raison du manque de matière et donc du 
faible signal émis par les nc-“i. La speĐtƌosĐopie RaŵaŶ Ŷ’a pas ĠtĠ possiďle faute d’utiliseƌ 
un substrat autre que le Si, de même que pour la spectrophotométrie qui nécessitait un 
substrat transparent. Pour ce tǇpe d’ĠĐhaŶtilloŶ Ŷe ĐoŶteŶaŶt Ƌu’uŶe ŵoŶoĐouĐhe de ŶĐ-Si, 
les caractérisations sont donc limitées. La microscopie électronique en transmission permet 
toutefois d’aǀoiƌ des iŶfoƌŵatioŶs diƌeĐtes et fiaďles suƌ la distƌiďutioŶ eŶ taille, la deŶsitĠ et 
la structure cristalline des nanoparticules. 
Des images de TEM en champ clair (BFTEM) et TEM à haute résolution  (HRTEM) de 
l’ĠĐhaŶtilloŶ QDfϯϬ soŶt ƌepƌĠseŶtĠes suƌ les Figure 3.16a et ď ƌespeĐtiǀeŵeŶt. “uƌ l’iŵage 
en champ clair, les nanoparticules apparaissent comme un contraste circulaire foncé. La 
deŶsitĠ suƌfaĐiƋue a ĠtĠ estiŵĠe d’apƌğs Đette iŵage à ϭ,ϯ × 1011 cm-2, ce qui est légèrement 
supérieur à la deŶsitĠ ĠǀaluĠe d’apƌğs les iŵages MEB ;ϭ,ϭ × 1011 cm-2). Cette différence 
Ŷ’est pas suƌpƌeŶaŶte Đaƌ les paƌtiĐules tƌğs ƌappƌoĐhĠes pouƌƌoŶt avoir été comptabilisées 
comme une seule particule en raison de la plus faible résolution du MEB. A partir de cette 
image, nous avons aussi déterminé la distribution en taille pour un groupe de 49 particules. 
Seules les particules isolées ont été prises en compte pour cette estimation, bien que de 
Ŷoŵďƌeuǆ aggloŵĠƌats soieŶt ǀisiďles à la suƌfaĐe. L’histogƌaŵŵe de la Figure 3.16c a été 
modélisé par une fonction gaussienne pour laquelle on trouve une taille moyenne de 4,8 nm 
et une déviation standard de 0,7 nm. Ces valeurs sont cohérentes avec la taille moyenne de 
ϲ,Ϯ ± ϭ Ŷŵ estiŵĠe suƌ les iŵages MEB, ĠtaŶt doŶŶĠe l’iŶĐeƌtitude liĠe à la ƌĠsolutioŶ du 
MEB. La Figure 3.16 b présente une image HRTEM en vue plane et à fort grandissement 
d’uŶe ŶaŶopaƌtiĐule de siliĐiuŵ. Les plaŶs ĐƌistalliŶs ;ϮϬϬͿ iŶdiƋueŶt Ƌue Đette particule 




déposée à 700°C est bien cristalline, comme le montre la figure de diffraction des électrons 
(Figure 3.11a).  
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Figure 3.16 : images TEM en vue plane de nc-Si déposés sur une couche a-Si0,8C0,2 (échantillon 
QDf30). (a) Image en champ clair permettant de déterminer la densité et la taille des nc-Si. (b) 
Image en haute résolution montrant les plans cristallin du Si. (c) Distribution en taille 
déterminée pour les nc-Si isolés. 
3.4 Conclusion 
Dans ce chapitre, nous avons étudié le dépôt de nc-Si par LPCVD sur un alliage de carbure de 
silicium. Dans une première partie, nous avons montré que les propriétés structurales et 
optiques des couches a-SiCx déposées par PECVD sont contrôlées par les paramètres du 
dépôt. La vitesse de dépôt est directement liée au débit de silane alors que le taux de 
carbone et le gap des couches a-SiCx sont influencés par le rapport des débits gazeux  
ɶ = [CH4]/[SiH4]. Pour un rapport ɶ = 14, un taux de carbone de 20 % et un gap de 2,3 eV sont 
mesurés. Dans nos conditions de dépôt et pour un plasma SiH4-CH4-H2, on observe une 
liŵite pouƌ l’iŶĐoƌpoƌatioŶ du ĐaƌďoŶe. Toutefois, l’ajout d’aƌgoŶ daŶs le ŵĠlaŶge peƌŵet de 
ŵieuǆ dissoĐieƌ le ŵĠthaŶe et d’oďteŶiƌ des gaps jusƋu’à ϯ,ϯ eV. Le dĠpôt de Đaƌďuƌe de 
silicium par PECVD est donc adapté pour la réalisation de ŵatƌiĐes d’eŶĐapsulatioŶ à gap 
ajustable. La plage de valeurs du gap compris entre 2 et 3,3 eV semble être un bon 
compromis pour des applications photovoltaïques telles que les cellules tandem à base de 
silicium.  
L’iŶflueŶĐe d’uŶ tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue ƌapide sur des couches a-Si0.8C0.2 a ensuite été étudié, 
avec pour objectif de reproduire les conditions du dépôt de nc-Si. Un recuit à 700°C entraîne 
la dĠsoƌptioŶ de l’hǇdƌogğŶe Đe Ƌui a pouƌ ĐoŶsĠƋueŶĐe uŶe diŵiŶutioŶ iŵpoƌtaŶte de 
l’Ġpaisseuƌ du filŵ aiŶsi Ƌu’uŶe diŵiŶutioŶ du gap. La ĐoŵpositioŶ eŶ ĐaƌďoŶe et siliĐiuŵ des 
couches a-Si0.8C0.2 reste inchangée lors du recuit. Toutefois, on observe un réarrangement 
structural dû à la dissociation des liaisons Si-H et C-H et à la création de nouvelles liaisons Si-
C. Nous avons vérifié à partir de la microscopie électronique et de la spectroscopie 





Sur ce matériau stable et contrôlé, des nanocristaux de silicium ont été déposés par LPCVD à 
700°C à partir de SiH4 dilué dans H2. La variation du temps de dépôt et du débit de silane 
nous a permis de contrôler la densité et la taille des nc-Si déposés. Une densité maximale de 
1,1 × 1012 cm-2 pouƌ uŶe taille ŵoǇeŶŶe d’eŶǀiƌoŶ ϲ nm ont été atteintes. Pour des 
applications où il y a un transport latéral du courant entre les nc-Si, comme les cellules 
tandem, des densités supérieures à 1012 cm-2 sont nécessaires, ce qui est atteint ici. Comparé 
à un substrat de SiO2 thermique, la nucléation des nc-Si est favorisée sur un substrat a-
Si0.8C0.2 en raison de la forte concentration en Si notamment. Toutefois, une désoxydation 
des couches a-Si0.8C0.2 à l’aĐide fluoƌhidrique est nécessaire pour graver les liaisons Si-O-Si de 
surface loƌsƋue la ĐouĐhe est ƌeŵise à l’aiƌ. Apƌğs le dĠpaƌt de l’hǇdƌogğŶe au tout dĠďut du 
procédé LPCVD, la couche a-Si0.8C0.2 présente alors une forte densité de sites de nucléation 
préférentielle. La nucléation des nc-Si se situe alors entre le mode de nucléation Franck-van 
der Merwe et le mode nucléation Volmer-Weber mais diffère du mode de croissance 
Stranski-Krastanov. 
Pour ce type de monocouches de nc-Si, les caractérisations sont limitées. Le TEM confirme 
toutefois les valeurs de densité et de taille mesurées au MEB et montre la structure 
cristalline des particules déposées. 
Ce chapitre montre que les propriétés de surface de la matrice a-SiCx déterminent la 
nucléation des nc-Si par LPCVD. Le procédé de dépôt en deux étapes de la matrice et des nc-
Si permet de contrôler finement les propriétés de chaque matériau. Pour de prochaines 
études, il sera iŶtĠƌessaŶt d’Ġlaďoƌeƌ des ŵultiĐouĐhes a-Si0.8C0.2/nc-Si, soit par des allers-
retours entre les deux réacteurs ce qui est fastidieux en raison des nombreuses 
dĠsoǆǇdatioŶs ƌeƋuises, soit au ŵoǇeŶ d’uŶ Đlusteƌ ĐoŵposĠ de deuǆ Đhaŵďƌes de dĠpôt 





















CHAPITRE 4                                                                                  
Elaboration de nanocristaux de silicium dans une matrice a-SiNx par 
dépôt PPECVD : propriétés structurales 
Lors du chapitre précédent, nous avons montré la potentialité du dépôt LPCVD pour élaborer 
des nanocristaux de silicium de taille et de densité contrôlées dans une matrice a-SiCx. 
CepeŶdaŶt, pouƌ dĠposeƌ plus d’uŶe ŵoŶoĐouĐhe de ŶĐ-Si, le procédé devient complexe en 
raison des nombreux allers-retours entre les réacteurs de dépôt et des étapes de 
désoxydation successives. Pour des applications telles que les mémoires non-volatiles, il 
peut ġtƌe iŶtĠƌessaŶt d’oďteŶiƌ des ŵoŶoĐouĐhes de ŶĐ-Si. Toutefois, dans le cas 
d’appliĐatioŶs optiƋues et ŶotaŵŵeŶt photoǀoltaïƋues, il est ŶĠĐessaiƌe d’oďteŶiƌ uŶe 
épaisseur suffisamment importante pour absorber la majorité de la lumière incidente au 
sein des nc-“i. C’est pouƌƋuoi Ŷous Ŷous soŵŵes iŶtĠƌessĠs à une autre procédure plasma 
produisant des dépôts plus aisés à contrôler en couches épaisses homogènes ou en 
multicouches. Dans ce cas, la fabrication de nc-Si encapsulés dans une matrice à grand 
gap sera obtenue par un dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma pulsé 
(PPECVD), suiǀi d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe. Ce pƌoĐĠdĠ fait paƌtie des teĐhŶiƋues dites 
de précipitation du silicium en excès et nécessite de réaliser à la base des couches riches en 
siliĐiuŵ afiŶ d’oďteŶiƌ des ŶĐ-Si encapsulés dans une matrice siliciée. Dans cette partie, des 
alliages à base de nitrure de silicium a-SiNx de composition variable ont été déposés à partir 
d’uŶ ŵĠlaŶge gazeuǆ “iH4/NH3/He, aǀaŶt d’ġtƌe ƌeĐuits à haute température. De même que 
le carbure de silicium, le nitrure de silicium possède des propriétés optiques et électriques 
adaptées qui offrent un bon compromis pour des applications PV (en termes de confinement 
quantique et de conductivité). La technique de précipitation du Si en excès permet ainsi 
d’oďteŶiƌ des ŶĐ-Si disséminés dans des couches allant de quelques nanomètres à quelques 
ĐeŶtaiŶes de ŶaŶoŵğtƌes d’Ġpaisseuƌ. 
Contrairement à la CVD classique, les procédés plasma qui sont des procédés hors équilibre 
theƌŵodǇŶaŵiƋue peƌŵetteŶt la foƌŵatioŶ d’alliages eŶ ĐouĐhe ŵiŶĐe aǇaŶt des 
compositions et des arrangements structuraux très particuliers. De fait, dans les procédés 
plasŵa où la teŵpĠƌatuƌe du suďstƌat Ŷ’eǆĐğde pas ϰϬϬ°C, la siŵple ŵodifiĐatioŶ d’uŶ 
paramètre de dépôt tel que le rapport des débits gazeux, la pression ou la puissance induit 
une modification des processus physico-ĐhiŵiƋues Ƌui s’ĠtaďlisseŶt daŶs la dĠĐhaƌge, et 
entraîne donc une modification des propriétés des matériaux déposés. Par conséquent, il est 
délicat de faire une synthèse des résultats de la littérature en raison de la grande variété de 




pƌoduits ĠlaďoƌĠs. D’uŶe ŵaŶiğƌe gĠŶĠƌale, les diffĠƌeŶts tƌaǀauǆ s’aĐĐoƌdeŶt pouƌ dĠĐƌiƌe la 
structure des matériaux déposés riches en Si à partir de deux modèles de mélange : le 
premier modèle considère les couches a-SiNx comme des matériaux homogènes contenant 
des liaisons chimiques réparties de façon aléatoire dans tout le matériau (RBM pour Random 
Bonding Model), alors que le second modèle considère les couches déposées comme un 
mélange de plusieurs phases, dont une phase correspond à des domaines de Si amorphes 
;RMM pouƌ RaŶdoŵ Miǆtuƌe ModelͿ. La foƌŵatioŶ de ƌadiĐauǆ à paƌtiƌ d’uŶ plasŵa à ďase 
de silane peut en effet être accompagnée de particules de Si de tailles plus ou moins grandes 
qui contribuent à la formation des dépôts. Des études menées au Laplace ont ainsi montré 
que des couches minces amorphes SiOxNy dĠposĠes à paƌtiƌ d’uŶ plasŵa “iH4/NO2 
contiennent des particules de Si amorphes [139][49]. Toutefois, la formation de telles 
particules dans des couches a-SiNx Ŷ’a pas ĠtĠ ĐlaiƌeŵeŶt Ġtaďlie et seƌa uŶ des aspeĐts 
étudiés dans ce chapitre. 
Sous l’aĐtioŶ d’uŶ post-tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue, l’aƌƌaŶgeŵeŶt ĐhiŵiƋue des ĐouĐhes de 
nitrure de silicium subit des modifications importantes qui sont étroitement liées à la 
structure du réseau initial. Des organisations chimiques thermodynamiquement stables sont 
alors créées. De nombreux auteurs ont ainsi mis en évidence la formation de nc-Si dans des 
couches a-SiNx sous-stœĐhioŵĠtƌiƋues ;ǆ < ϭ,ϯϯͿ. NĠaŶŵoiŶs, les ƌĠsultats de la littĠƌatuƌe 
ŵaŶƋueŶt ĐƌuelleŵeŶt d’iŶfoƌŵatioŶ suƌ la ĐoŵpositioŶ de la ŵatƌiĐe et sur la structure des 
interfaces nc-Si/matrice. Plusieurs questions restent en suspens : la démixtion des couches 
lors du recuit est-elle totale ? Quelles sont les liaisons en jeu qui permettent de faire la 
transition des nc-Si vers la matrice ? Les nc-Si ont-ils uŶe stƌuĐtuƌe Đœuƌ/ĐoƋuille ou ďieŶ 
une interface abrupte ǀeƌs la ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe ? AfiŶ d’Ġlaďoƌeƌ des sǇstğŵes staďles et 
efficaces, il est nécessaire de comprendre les mécanismes en jeu lors du dépôt plasma et 
lors du recuit, et de caractériser les propriétés structurales des matériaux avant et après 
traitement thermique.  
Pour cela, nous avons eu recours à différentes techniques plus ou moins simples à mettre en 
œuǀƌe, Ƌui oŶt ĠtĠ utilisĠes de ŵaŶiğƌe poŶĐtuelle ou sǇstĠŵatiƋue. DaŶs uŶe pƌemière 
paƌtie, Ŷous aŶalǇseƌoŶs l’iŶflueŶĐe du ƌappoƌt des gaz pƌĠĐuƌseuƌs [NH3]/[SiH4] sur les 
propriétés structurales des couches telles que déposées. Nous verrons en particulier 
comment évoluent la composition chimique et la structure électronique des alliages a-
SiNx:H, et déterminerons les paramètres les plus favorables à la formation de nc-Si. Dans une 
deuxième partie, nous mettrons en évidence la formation de nc-“i loƌs d’uŶ ƌeĐuit à haute 
température au moyen de différentes techniques, et estimerons la taille des nc-Si par 
spectroscopie Raman. Ces résultats seront corrélés avec les propriétés déterminées pour les 
couches telles que déposées. Enfin, les échantillons contenant des nc-Si seront analysés par 
spectroscopie de photoélectrons X (XPS) afin d’eǆploƌeƌ l’ĠǀolutioŶ de la ĐoŵpositioŶ loƌs du 






4.1 Evolution de la composition des couches telles que déposées 
AfiŶ d’oďteŶiƌ des ŵatĠƌiauǆ ĐoŶteŶaŶt des ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ, il est nécessaire de 
réaliser des couches non-stœĐhioŵĠtƌiƋues ƌiĐhes eŶ siliĐiuŵ paƌ ƌappoƌt à “i3N4. L’eǆĐğs de 
silicium détermine en effet la taille des nc-Si formés et la fraction volumique de silicium 
cristallin dans le matériau composite. Or, de nombreuses études montrent que le paramètre 
qui joue le rôle le plus important dans la composition des couches est le rapport des gaz 
pƌĠĐuƌseuƌs ɶ = [NH3]/[SiH4]. C’est doŶĐ Đe paƌaŵğtƌe Ƌue Ŷous aǀoŶs ĠtudiĠ afiŶ de 
contrôler la formation des nc-Si. Dans ce travail, la température du substrat, la pression 
totale et la puissance de la décharge ont été fixées à 300°C, 500 mTorr et 5 W 
ƌespeĐtiǀeŵeŶt. Le paƌaŵğtƌe ɶ a ĠtĠ ǀaƌiĠ eŶtƌe Ϭ et Ϯϱ afiŶ d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes plus ou 
ŵoiŶs ƌiĐhes eŶ “i. La ĐouĐhe ɶ = 0 correspond à un dépôt sans ammoniaque, c'est-à-dire à 
du silicium amorphe hydrogéné (a-Si:H). Les paramètres de dépôt sont résumés dans le 
Tableau 4.1. Les Ġpaisseuƌs des ĐouĐhes ŵesuƌĠes eŶ ellipsoŵĠtƌie à paƌtiƌ d’uŶe loi de 
dispersion de Forouhi-Bloomer (FB) sont également indiquées. La Figure 4.1 montre un 
exemple de spectres ellipsométriques mesurés et les modélisations correspondantes. Pour 
tous les ĠĐhaŶtilloŶs, l’ĠĐaƌt ƋuadƌatiƋue ŵoǇeŶ σ eŶtƌe les speĐtƌes ŵesuƌĠs et ĐalĐulĠs est 
faible, de l’oƌdƌe de ϭϬ-3-10-4. De plus, l’eƌƌeuƌ suƌ l’Ġpaisseuƌ est toujours inférieure à 1 nm 
(c'est-à-dire inférieure à 1 % paƌ ƌappoƌt à l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐheͿ. Cela indique que les 
modélisations peuvent être exploitées de manière fiable pour la détermination des indices 
et de l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes ŵiŶĐes.  
 
ɶ = [NH3]/[SiH4] SiH4 (sccm) NH3 (sccm) He (sccm) t (min) d (nm) 
Vitesse de dépôt 
(nm.min-1) 
25  2,4  60  41,6  60  133,0  2,2 
10  6  60  44  60  129,7  2,2 
5  12  60  48  60  178,2  3,0 
3,3  18  60  52  60  173,8  2,9 
1,7  36  60  64  60  184,0  3,1 
1,3 36 45 54 60 175,5 2,9 
1  30  30  40  60  218,7  3,7 
0,7  36  24  40  45  154,7  3,5 
0  36  0  64  35  81,0  2,3 
Tableau 4.1 : paramètres de dépôt des couches minces a-SiNx et épaisseur mesurée en 
ellipsométrie. 
































Figure 4.1 : exemple de spectres ellipsométriques expérimentaux et calculés à paƌtiƌ d’uŶe loi 
de dispersion de Forouhi-Blooŵeƌ pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ.  
4.1.1 Uniformité des dépôts 
Nous aǀoŶs daŶs uŶ pƌeŵieƌ teŵps ĐoŶtƌôlĠ l’uŶifoƌŵitĠ eŶ Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes a-SiNx 
dĠposĠes. L’Ġpaisseuƌ pouƌƌa aǀoiƌ uŶe iŶflueŶĐe suƌ les pƌopƌiĠtés optiques mesurées, telles 
Ƌue le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ ou les deŶsitĠs de liaisoŶ estiŵĠes paƌ FTIR. Il est doŶĐ 
pƌiŵoƌdial d’oďteŶiƌ uŶe Ġpaisseuƌ hoŵogğŶe et ƌepƌoduĐtiďle suƌ la suƌfaĐe des galettes de 
silicium de 2 pouces utilisées. Une cartographie a ĠtĠ ƌĠalisĠe suƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 10 à partir 
de l’iŶteƌpolatioŶ de ϰϵ speĐtƌes ŵesuƌĠs paƌ ellipsoŵĠtƌie doŶt la distƌiďutioŶ daŶs le plaŶ 




































































Figure 4.2 : (a) distribution spatiale des points de mesure utilisés pour  la cartographie en 
coordonnées polaires. (b) Caƌtogƌaphie des Ġpaisseuƌs pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ0 tel que déposé. 
Sur la Figure 4.2ď, uŶe diffĠƌeŶĐe de ϭϯ Ŷŵ est oďseƌǀĠe eŶtƌe le ĐeŶtƌe de l’ĠĐhantillon et sa 
périphérie. Le dépôt est en effet plus épais au centre, où il ŵesuƌe jusƋu’à ϭϯϬ Ŷŵ, que sur 
les bords qui ont uŶe Ġpaisseuƌ ŵiŶiŵuŵ de ϭϭϳ Ŷŵ. Toutefois, l’iŶhoŵogĠŶĠitĠ Ŷ’eǆĐğde 
pas 10 %, ce qui est satisfaisant pour ce type de dépôt et dans le cadre de cette étude. Sur 
plusieuƌs dĠpôts ƌĠalisĠs aǀeĐ les ŵġŵes ĐoŶditioŶs, l’Ġpaisseuƌ au ĐeŶtƌe ƌeste daŶs uŶ 
intervalle de ± 10 nm, ce qui montre la reproductibilité des dépôts. Nos dépôts sont assez 





peƌŵet eŶ effet d’oďteŶiƌ des dĠpôts hoŵogğŶes et d’Ġǀiteƌ la suƌĐoŶsoŵŵatioŶ de gaz 
précurseurs en entrée du réacteur. 
4.1.2 Détermination de la composition chimique des couches par ellipsométrie 
Afin de contrôler la taille des nc-Si dans les films recuits riches en Si, il est primordial de 
ĐoŶtƌôleƌ l’eǆĐğs de siliĐiuŵ et doŶĐ la ĐoŵpositioŶ des alliages a-SiNx déposés. Cette analyse 
repose sur la détermination du pourcentage atomique des éléments présents dans le dépôt 
qui nous permettra de déduire le rapport N/Si. La composition est généralement mesurée au 
moyen de techniques complexes et coûteuses telles que l’XP“ ;X-ray Photoelectron 
“peĐtƌosĐopǇͿ. DaŶs Đette paƌtie, Ŷous ŵoŶtƌoŶs Ƌu’il est possiďle d’estiŵeƌ la ĐoŵpositioŶ 
atomique et la composition des liaisons des couches déposées à partir des techniques de 
ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ dispoŶiďles au laďoƌatoiƌe, l’ellipsométrie et la spectroscopie de transmission 
iŶfƌaƌouge ;FTIRͿ. Ces deuǆ teĐhŶiƋues soŶt siŵples à ŵettƌe eŶ œuǀƌe et peƌŵetteŶt 
d’effeĐtueƌ des ĐaƌaĐtĠƌisatioŶs sǇstĠŵatiƋues des dĠpôts de paƌ leuƌ ĐaƌaĐtğƌe ŶoŶ 
destructif, non contaminant et non perturbateur. 
4.1.2.1 Détermination des indices optiques 
Nous aǀoŶs ŵesuƌĠ daŶs uŶ pƌeŵieƌ teŵps l’iŶdiĐe de ƌĠfƌaĐtioŶ ;ŶͿ et le ĐoeffiĐieŶt 
d’eǆtiŶĐtioŶ ;kͿ des ĐouĐhes telles Ƌue dĠposĠes à paƌtiƌ de la loi de dispeƌsioŶ de Foƌouhi-
Bloomer en considérant nos couches hoŵogğŶes et isotƌopes à l’ĠĐhelle ŵiĐƌosĐopiƋue. Ce 
modèle est en effet approprié pour la détermination des paramètres optiques des semi-
conducteurs et des diélectriques amorphes [111]. Il est donc adapté pour la caractérisation 
de nos couches plus ou moins riches en Si. Le spectre expérimental est modélisé au moyen 
d’uŶ ĐalĐul itĠƌatif Ƌui peƌŵet d’ajusteƌ les paƌaŵğtƌes du ŵodğle et l’Ġpaisseuƌ de la 
couche. Nous avons tenu compte de la rugosité de surface, toujours présente dans le cas de 
dépôts plasma, en considérant une couche superficielle de 1-2 nm composée de 50 % de 
ǀide, et ŵodĠlisĠe à paƌtiƌ de l’appƌoǆiŵatioŶ des ŵilieuǆ effeĐtifs. Les iŶdiĐes Ŷ et k des 
alliages a-SiNx mesurés ainsi que les indices des matériaux thermodynamiquement stables 
Si3N4 et a-Si sont représentés sur la Figure 4.3. Nous observons une variation importante des 
indices loƌsƋue ɶ ǀaƌie de Ϭ à Ϯϱ : pouƌ ɶ = 0, les indices sont proches des indices du silicium 
amorphe déterminés par Jellison [140]. Contrairement à Jellison, nos couches sont 
fortement hydrogénées, ce qui explique la légère différence pour les valeurs mesurées. Pour 
ɶ = ϭϬ et ɶ = 25, les spectres n et k ont la même allure et des valeurs proches du matériau 
stœĐhioŵĠtƌiƋue “i3N4, ce qui indique une composition proche de celui-ci. La flèche indique 
donc des échantillons de plus en plus riches en Si.  
AfiŶ de ŵieuǆ ǀisualiseƌ l’ĠǀolutioŶ de la ĐoŵpositioŶ pouƌ Đes diffĠƌeŶts ĠĐhaŶtilloŶs, Ŷous 
avons tracé sur la Figure 4.4;aϭͿ l’iŶdiĐe de ƌĠfƌaĐtioŶ à ϲϯϮ,ϴ Ŷŵ eŶ foŶĐtioŶ de ɶ. Pouƌ tous 
les graphes de la Figure 4.4, la ligne bleue discontinue repƌĠseŶte l’iŶdiĐe ;Ŷ = 1,9) et la 
ĐoŵpositioŶ ;N/“i = ϭ,ϯϯͿ du ŵatĠƌiau stœĐhioŵĠtƌiƋue “i3N4 pƌis Đoŵŵe ƌĠfĠƌeŶĐe. L’iŶdiĐe 
de ƌĠfƌaĐtioŶ diŵiŶue loƌsƋu’oŶ augŵeŶte la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’aŵŵoŶiaĐ daŶs le plasŵa 




jusƋu’à atteiŶdƌe uŶe ǀaleuƌ d’eŶǀiƌoŶ ϭ,ϵ pouƌ ɶ = ϭϬ, Đ'est-à-dire une composition proche 
de Si3N4. Cette tendance a été observée par de nombreux auteurs et signifie que les atomes 
de Si sont progressivement remplacés par des atomes de N dans la couche amorphe 
[141][104]. A paƌtiƌ d’uŶ ĐeƌtaiŶ ƌappoƌt ɶ, oŶ oďseƌǀe uŶe liŵite ďasse de l’iŶdiĐe de 
ƌĠfƌaĐtioŶ Đaƌ il est diffiĐile d’Ġlaďoƌeƌ des ŵatĠƌiauǆ ƌiĐhes eŶ azote, peu staďles d’uŶ poiŶt 
de vue thermodynamique. Les liaisons homopolaires N-N qui peuvent se créer pour des 
dĠďits d’aŵŵoŶiaĐ ĠleǀĠs iŶduiseŶt eŶ effet la foƌŵatioŶ d’uŶ ĐoŵposĠ gazeuǆ N2 qui 
désorbe lors du dépôt. Sur la Figure 4.4;aϮͿ, les ǀaƌiatioŶs de l’iŶdiĐe oŶt ĠtĠ ƌepƌĠseŶtĠes eŶ 
fonction du pourcentage de silane dans le réacteur défini par [SiH4]/([SiH4]+ [NH3]) × 100. On 
observe une variation quasi linéaire de n = 1,9 à n = 4 lorsque le pourcentage de silane passe 
de 4 % à 100 %. Ces résultats sont en accord aǀeĐ l’ĠǀolutioŶ de la ĐoŵpositioŶ des alliages 
a-SiCx étudiés dans le chapitre 3. Toutefois, contrairement au carbure de silicium, il est 
possiďle d’iŶĐoƌpoƌeƌ suffisaŵŵeŶt d’azote pouƌ oďteŶiƌ des Ŷitƌuƌes de siliĐiuŵ pƌoĐhes de 
la stœĐhioŵĠtƌie. Cela s’eǆpliƋue par le faible seuil énergétique de dissociation de 
l’aŵŵoŶiaĐ ;ϱ,Ϯ eVͿ ĐoŵpaƌĠ à Đelui du méthane (10 eV), et qui permet la formation de 
radicaux NH2 à faible puissance (cf. chapitre 2). Le dépôt de nitrure de silicium assisté par 
plasŵa peƌŵet aiŶsi d’aĐĐĠdeƌ à uŶe ǀaste palette de ŵatĠƌiauǆ de ĐoŵpositioŶ ǀaƌiaďle. 
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Figure 4.3 : indice de ƌĠfƌaĐtioŶ et ĐoeffiĐieŶt d’eǆtiŶĐtioŶ des ĐouĐhes a-SiNx mesurés par 
ellipsométrie. 
4.1.2.2 Détermination du rapport N/Si 
Il a été proposé par Bustarret et al. Ƌue l’iŶdiĐe de ƌĠfƌaĐtioŶ des alliages a-SiNx:H peut être 
représenté comme la combinaison linéaire des densités de liaison Si-Si et Si-N pondérées par 
les indices de réfraction de référence pour x = 0 et x = 4/3 [142]. Bien que ce calcul néglige la 
pƌĠseŶĐe d’hǇdƌogğŶe daŶs la ĐouĐhe, Bustaƌƌet ŵoŶtƌe Ƌue la ĐoŵpositioŶ estiŵĠe de 
cette façon est en assez bon accord avec les valeurs déduites de mesures XPS et ERD (Elastic 
Recoil Detection). Il semble en effet que ce soit la teŶeuƌ eŶ azote Ƌui dĠteƌŵiŶe l’iŶdiĐe de 
ƌĠfƌaĐtioŶ et Ƌue l’hǇdƌogğŶe ait uŶe iŶflueŶĐe ŵoiŶdƌe. Le ƌappoƌt ǆ = [N]/[Si] peut ainsi 
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où na-Si:H = 4 et na-Si3N4 = 1,9 sont les indices de réfraction de référence pour x = 0 et x = 4/3. 
Ces valeurs ont été estiŵĠes d’apƌğs les ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = Ϭ et ɶ = ϭϬ ƌespeĐtiǀeŵeŶt. L’iŶdiĐe 
na-Si:H = 4 est plus élevée que la valeur de 3,3 utilisée dans les références [142][73][143], ce 
qui est dû à une teneur en hydrogène moins élevée dans notre cas. Le rapport N/Si est 
ƌepƌĠseŶtĠ eŶ foŶĐtioŶ de ɶ et du pouƌĐeŶtage de silaŶe suƌ les Figure 4.4(b1) et (b2). A 
partir du rapport N/Si, on peut également calculer l’eǆĐğs de siliĐiuŵ Đoŵpte teŶu de la 
stœĐhioŵĠtƌie de “i3N4 ;N/“i = ϭ,ϯϯͿ. L’eǆĐğs de siliĐiuŵ est ƌepƌĠseŶtĠ suƌ les Figure 4.4(c1) 
et ;ĐϮͿ Đoŵŵe le pouƌĐeŶtage d’atoŵes de “i eŶ eǆĐğs paƌ ƌappoƌt à la totalitĠ des atoŵes 
de Si et N présents dans la couche. Les valeurs de x et du pourcentage de Si en excès 
montrent que les alliages déposés sont clairement riches en Si pouƌ ɶ < ϭϬ. Il faut toutefois 






















































































































Figure 4.4 : (a1) indice de réfraction n mesuré en ellipsométrie en fonction du ƌappoƌt ɶ, (b1) 
ƌappoƌt atoŵiƋue N/“i ĐalĐulĠ d’apƌğs Bustaƌƌet eŶ foŶĐtioŶ de ɶ [142], (c1) excès de silicium 
par rapport à la stœĐhiométrie eŶ foŶĐtioŶ de ɶ. Les figures de droite représentent les valeurs 
précédentes en fonction du pourcentage de silane [SiH4]/([SiH4]+[NH3]) × 100. 




4.1.3 Détermination de la composition des liaisons par spectroscopie infrarouge en 
transmission (FTIR) 
4.1.3.1 Description des spectres 
Afin de mieux comprendre la composition des liaisons présentes dans les films a-SiNx:H, les 
échantillons tels que déposés ont été systématiquement mesurés en spectroscopie 
iŶfƌaƌouge paƌ tƌaŶsŵissioŶ. Les speĐtƌes d’aďsoƌptioŶ ŵesuƌĠs suƌ l’iŶteƌǀalle ϰϬϬϬ- 
400 cm-1 sont représentés sur la Figure 4.5. La contribution du substrat a été soustraite et la 
ligne de base a été ramenée à zéro par un processus de correction semi-automatique. De 
plus, tous les speĐtƌes oŶt ĠtĠ ŶoƌŵalisĠs paƌ ƌappoƌt à l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes ŵiŶĐes. 
L’attƌiďutioŶ des piĐs a ĠtĠ ƌĠalisĠe de la ŵaŶiğƌe suiǀaŶte : le pic le plus intense vers  
850 cm-1 correspond au mode d’ĠloŶgatioŶ asǇŵĠtƌiƋue ;a.s. pouƌ asǇŵŵetƌiĐ stƌetĐhiŶgͿ 
des liaisons Si-N ; le pic vers 2150 cm-1 au mode d’ĠloŶgatioŶ des liaisoŶs “i-H ; le pic autour 
de 3300 cm-1 au piĐ d’ĠloŶgatioŶ des liaisoŶs N-H et le pic vers 1175 cm-1 au pic de 
cisaillement (b. pour bending) des liaisons N-H. 
Considérons les liaisons hydrogénées dans un premier temps. Pour les échantillons riches en 
“i ;ɶ = 0,7), on observe la présence de liaisons Si-H mais pas de liaisons N-H. LoƌsƋu’oŶ 
diminue le rappoƌt ɶ = [NH3]/[SiH4], la ďaŶde d’aďsoƌptioŶ “i-H disparaît peu à peu au profit 
des liaisons N-H Ƌui appaƌaisseŶt suƌ le speĐtƌe loƌsƋue ɶ est supĠƌieuƌ à ϭ,ϳ. Cette teŶdaŶĐe 
est en accord avec les résultats de la Figure 4.4 et montre que les atomes de Si sont peu à 
peu ƌeŵplaĐĠs paƌ des atoŵes de N loƌsƋue ɶ augŵeŶte. La ďaŶde d’aďsoƌptioŶ “i-H 
disparaît eŶtƌe les ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = ϭϬ et ɶ = 25, ce qui correspond à une composition 
comprise entre x = 1,33 et x = 1,44 (cf. Figure 4.4(b1)). Selon les auteurs, la valeur de x 
correspondant à la disparition des liaisons Si-H varie : 1,6 pour Hasagewa [144], 1,5 pour 
Dupont [62]. 
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La ďaŶde d’aďsoƌptioŶ des liaisoŶs “i-N est présente sur tous les spectres mais avec des 
iŶteŶsitĠs ǀaƌiaďles eŶ foŶĐtioŶ de ɶ ;Figure 4.6;aͿͿ. Il est Đlaiƌ Ƌu’aǀeĐ uŶe ĐoŶĐeŶtƌatioŶ 
d’azote ĐƌoissaŶte daŶs les filŵs ƌiĐhes eŶ “i, l’iŶteŶsitĠ du piĐ “i-N est de plus en plus 
importante en raison du nombre croissant de liaisons Si-N. Nous observons un maximum 
pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 10, Đe Ƌui iŶdiƋue l’ĠĐhaŶtilloŶ le plus pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie. 
LoƌsƋue ɶ augŵeŶte eŶĐoƌe, l’iŶteŶsitĠ du piĐ diŵiŶue eŶ ƌaisoŶ de la foƌŵatioŶ de liaisoŶs 
N-H. Dans ce cas, on a alors un alliage a-SiNx:H plutôt riche en azote. 
Outƌe l’iŶteŶsitĠ du piĐ “i-N lorsque ɶ ǀaƌie de Ϭ,ϳ à Ϯϱ, oŶ oďseƌǀe ĠgaleŵeŶt uŶ dĠĐalage 
de la position des pics Si-N (a.s.) et Si-H ;s.Ϳ ǀeƌs les Ŷoŵďƌes d’oŶde ĠleǀĠs ;Figure 4.6). Il a 
en effet été montré que la fréquence de vibration de ces pics dépend étroitement de leur 
environnement chimique lorsque x > 0,5 [144]. L’atoŵe d’azote ĠtaŶt plus ĠleĐtƌoŶĠgatif Ƌue 
l’atoŵe de siliĐiuŵ, l’augŵeŶtatioŶ du Ŷoŵďƌe d’atoŵes d’azote liĠs à des gƌoupes “i-H aura 
tendance à décaler le mode Si-H de 2100 cm-1 vers les plus hauts nombƌes d’oŶde eŶ ƌaisoŶ 
d’uŶ effet iŶduĐtif [145]. D’apƌğs Bustaƌƌet et al. [142], La ďaŶde d’aďsoƌptioŶ “i-H peut ainsi 
être décrite à partir de six contributions gaussiennes dont la configuration des premiers 
voisins et la position sont : 2005 cm-1 (Si3Si-H), 2065 cm
-1 (Si2Si-H2), 2082 cm
-1 (NSi2Si-H), 
2140 cm-1 (NSiSi-H2, N2SiSi-H), 2175 cm
-1 (N2Si-H2), 2220 cm
-1 (N3Si-H). Avec une 
ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’azote ĐƌoissaŶte, oŶ passe aiŶsi pƌogƌessiǀeŵeŶt de gƌoupes Si3Si-H à des 
groupes N3Si-H ce qui induit un décalage vers les Ŷoŵďƌes d’oŶde ĠleǀĠs. Le dĠĐalage du piĐ 
Si-N eŶ foŶĐtioŶ de ɶ s’eǆpliƋue de ŵaŶiğƌe siŵilaiƌe : les groupements N-Si-H sont peu à 
peu remplacés par les groupements N-Si-(SiNn). Le décalage des pics Si-H et Si-N est donc 
ĠtƌoiteŵeŶt liĠ. C’est uŶ ďoŶ iŶdiĐateuƌ de l’ĠǀolutioŶ de la ĐoŵpositioŶ et eŶ paƌtiĐulieƌ de 
la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’azote daŶs la ĐouĐhe [144][52].   





















































































Figure 4.6 : (a) intensité du pic Si-N en fonction de y. (b) Positions des pics Si-N vers 850 cm-1 et 
Si-H vers 2150 cm-1 eŶ foŶĐtioŶ de ɶ. 
4.1.3.2 Composition chimique des liaisons Si-H, N-H et Si-N. 
Il est possible d’estiŵeƌ la densité des liaisons Si-H, N-H et Si-N (mentionnés ici par [Si-H], [N-
H] et [Si-N]Ϳ à paƌtiƌ de l’aiƌe des ďaŶdes d’aďsoƌptioŶ à ϮϭϱϬ Đŵ-1, 3300 cm-1 et 850 cm-1 
ƌespeĐtiǀeŵeŶt, seloŶ l’ĠƋuatioŶ suiǀaŶte : 
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Où [X-Y] est la densité des liaisons X-Y et KX-Y est le facteur de sensibilité des liaisons X-Y. 
Plusieurs auteurs ont proposé une calibration des facteurs de sensibilité sans obtenir des 
résultats similaires. Les premières valeurs de KX-Y ont été obtenues par Lanford et Rand 
[146]. Les auteuƌs oŶt utilisĠ uŶ paŶel d’ĠĐhaŶtillons avec des compositions différentes et 
ont calibré par une méthode analytique le rapport des sections efficaces des bandes 
d’aďsoƌptioŶ “i-H (vers 2100 cm-1) et N-H (vers 3300 cm-1). Ils trouvent ainsi que la bande 
d’aďsoƌptioŶ “i-H a une absorption égale à ϭ,ϰ fois l’aďsoƌptioŶ de la ďaŶde N-H. A partir de 
ce rapport, il est ensuite possible de calculer les facteurs de sensibilité en négligeant 
l’eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt ĐhiŵiƋue des liaisoŶs ;Đ’est-à-diƌe eŶ faisaŶt l’hǇpothğse Ƌue le faĐteuƌ de 
sensibilité est identique pour tous les échantillons). Bustarret [142] a proposé des facteurs 
de sensibilité variables pour les liaisons Si-H et Si-N en fonction de la composition des 
ĐouĐhes, eŶ pƌeŶaŶt eŶ Đoŵpte la positioŶ de la ďaŶde d’aďsoƌptioŶ autour de 2100 cm-1 et 
ses diffĠƌeŶtes ĐoŶtƌiďutioŶs. Toutefois, il fait là eŶĐoƌe l’hǇpothğse d’uŶ faĐteuƌ de 
sensibilité fixe pour les liaisons N-H. Plus récemment, Verlan et al. ont proposé des valeurs 
de facteurs de sensibilité variables pour les liaisons Si-H et N-H à partir de la mesure de 
l’ĠǀolutioŶ de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’hǇdƌogğŶe loƌs d’uŶ ƌeĐuit. Ces ǀaleuƌs soŶt toutefois 
liŵitĠes à l’iŶteƌǀalle ϭ,Ϭϵ < ǆ <ϭ,ϯϱ, Đ'est-à-dire pour des couches a-SiNx:H proches de la 
stœĐhioŵĠtƌie. 
Nous avons choisi les facteurs de sensibilité fixes donnés par Lanford pour Si-H et N-H :  
KSi-H = 6,5 × 10
16 cm-1 et KN-H = 8,5 × 10
16 cm-1. Pouƌ la ďaŶde d’aďsoƌptioŶ “i-N, nous avons 
suivi les valeurs données par Bustarret en fonction de la composition N/Si. Les facteurs de 
sensibilité utilisés pour calculer les densités de liaison de nos échantillons en fonction de la 
composition x sont résumés dans le Tableau 4.2. 
ɶ = [NH3]/[SiH4] x = N/Si KSi-H (2150 cm-1) KN-H (3300 cm-1) KSi-N (850 cm-1) 
25 1,44 6,5 × 1016 8,5 × 1016 2,35 × 1016 
10 1,36 6,5 × 1016 8,5 × 1016 2,35 × 1016 
3,3 1,12 6,5 × 1016 8,5 × 1016 1,88 × 1016 
1,7 0,86 6,5 × 1016 8,5 × 1016 1,52 × 1016 
1 0,62 6,5 × 1016 8,5 × 1016 1,52 × 1016 
0,7 0,49 6,5 × 1016 8,5 × 1016 1,52 × 1016 
     
Tableau 4.2 : faĐteuƌs de seŶsiďilitĠ des ďaŶdes d’aďsoƌptioŶ pƌiŶĐipales des speĐtƌes IR seloŶ 
le rapport x = N/Si proposés par Lanford pour Si-H et N-H [146], et Bustarret pour Si-N [142]. 
Les densités des liaisons Si-H, N-H, Si-N et Si-Si sont représentées sur la Figure 4.7 en 
fonction du rapport N/Si. Ces résultats sont à prendre avec une certaine réserve en raison 
des valeurs ambiguës des facteurs de sensibilité. Toutefois, cela donne une idée générale de 





liaisons Si-N doŶt la deŶsitĠ augŵeŶte pƌogƌessiǀeŵeŶt daŶs l’iŶteƌǀalle Ϭ,ϰϵ < ǆ < ϭ,ϯϲ 
jusƋu’à atteindre un maximum puis diminuer ensuite lorsque x = 1,44. La densité des liaisons 
Si-H et N-H est ƌelatiǀeŵeŶt staďle daŶs l’iŶteƌǀalle Ϭ,ϰϵ < ǆ < Ϭ,ϴϲ. La ĐoŵpositioŶ a doŶĐ 
peu d’iŶflueŶĐe suƌ les liaisoŶs hǇdƌogĠŶĠes pouƌ les ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i. EŶ revanche, 
loƌsƋu’oŶ se ƌappƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie ;ǆ > Ϭ,ϴϲͿ et aǀeĐ l’iŶĐoƌpoƌatioŶ ĐƌoissaŶte 
d’azote, oŶ assiste eŶsuite à uŶe diŵiŶutioŶ des liaisoŶs “i-H et à une augmentation des 
liaisons N-H. Cette évolution des liaisons hydrogénées est similaire à celle observée par 
Mäckel et al. lorsque x > 0,63 [73]. Au delà de la stœĐhioŵĠtƌie ;N/“i = 1,3), les liaisons Si-N 
sont donc remplacées par des liaisons N-H et les liaisons Si-H dispaƌaisseŶt. “i l’oŶ ĐoŶsidère 
les liaisons N-N comme négligeables, car peu stables, la sur-stœĐhioŵĠtƌie des ĐouĐhes ;ǆ > 
ϭ,ϯϯͿ s’eǆpliƋue aloƌs paƌ le ƌeŵplaĐeŵeŶt des atoŵes de siliĐiuŵ paƌ des atoŵes 
d’hǇdƌogğŶe daŶs le ƌĠseau. La ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’hǇdƌogğŶe, qui est la somme de la densité 
de liaisons Si-H et N-H [146], est pratiquement constante pour tous les échantillons avec une 
valeur de 8 × 1021 atomes.cm-3. Lauinger et al. observent également une concentration 
d’hǇdƌogğŶe ĐoŶstaŶte d’eŶǀiƌoŶ 1022 atomes.cm-3 pour des couches a-SiNx:H déposées à 

























Figure 4.7 : densités des liaisons N-H, Si-H, et Si-N eŶ foŶĐtioŶ de ɶ ĐalĐulĠes d’apƌğs l’aiƌe des 
piĐs d’aďsoƌptioŶ IR.  
4.1.3.3 Modèle de défauts 
L’ĠǀolutioŶ de la ĐoŵpositioŶ peut ĠgaleŵeŶt ġtƌe iŶteƌpƌĠtĠe eŶ teƌŵes de défauts. Dans le 
chapitre 1, nous avons vu que les liaisons pendantes du Si sont les défauts majoritaires du 
Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ aŵoƌphe. L’atoŵe de siliĐiuŵ peut ġtƌe liĠ à des atoŵes de “i ou des 
atomes de N dans les configurations   3Si N (centres K),   2Si SiN ,   2Si Si N ,   3Si Si . Il a été 
suggéré que les liaisons pendantes   3Si Si sont majoritaires dans les couches riches en Si 
ŵais Ƌue le Ŷoŵďƌe d’atoŵes ǀoisiŶs de “i diŵiŶue eŶ faǀeuƌ d’atoŵes d’azote loƌsƋue ǆ 
augŵeŶte. LoƌsƋue la ĐoŵpositioŶ est pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie, la plupaƌt des dĠfauts 
soŶt aloƌs liĠs à tƌois atoŵes d’azote ;   3Si N ) [73]. En outre, Mäckel montre que 
l’augŵeŶtatioŶ de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de liaisoŶs N-H pour les couches proches de la 
stœĐhioŵĠtƌie entraîne une augmentation des centres chargés K+. En présence de liaisons 




 3H-Si N , Les liaisons N-H joueraient en effet le rôle de précurseur pour la formation de 
liaisons pendantes   3Si N  (K0) qui mèneraient ensuite à la formation de centre K+ plus 
staďles. D’apƌğs les ŵesuƌes FTIR, Ŷous oďseƌǀoŶs eŶ effet uŶe augŵeŶtatioŶ de la deŶsitĠ 
de liaisons  3H-Si N , ce qui est mis en évidence par le décalage du pic Si-H vers les nombres 
d’oŶde ĠleǀĠs, aiŶsi Ƌu’uŶe augŵeŶtatioŶ de liaisoŶs N-H comme le montre la Figure 4.7. 
4.2 Mise en évidence de la formation de nc-Si lors du recuit 
Dans la partie précédente, nous avons estimé la composition des couches par les méthodes 
simples et non-destƌuĐtiǀes Ƌue soŶt l’ellipsométrie spectroscopique et la spectroscopie de 
tƌaŶsŵissioŶ iŶfƌaƌouge. Nous aǀoŶs ŵoŶtƌĠ eŶ paƌtiĐulieƌ Ƌu’il est possiďle d’Ġlaďoƌeƌ des 
alliages de Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ ĐoŶteŶaŶt uŶ eǆĐğs de siliĐiuŵ paƌ ƌappoƌt à la stœĐhioŵĠtƌie. 
C’est uŶe ĐoŶditioŶ préalable essentielle pour obtenir la précipitation et la cristallisation de 
ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ daŶs uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ loƌs d’uŶ ƌeĐuit à haute 
teŵpĠƌatuƌe. C’est pouƌƋuoi, nous allons ici nous intéresser aux échantillons comportant 
l’eǆĐğs de “i le plus iŵpoƌtaŶt ;ɶ = ϭ,ϳ à ɶ = Ϭ,ϳͿ afiŶ de ŵettƌe eŶ ĠǀideŶĐe la foƌŵatioŶ de 
ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ loƌs du ƌeĐuit. Les ĐouĐhes ɶ = Ϭ ;a-“iͿ et ɶ = ϭϬ ;pƌoĐhe de a-Si3N4) 
seront également étudiées comme références. Ces couches ont été caractérisées à partir de 
la microscopie électronique en transmission, la diffraction des rayons X et la spectroscopie 
Raman qui sont les techniques les plus adaptées pour démontrer la présence de silicium 
cristallin. Ces techniques pourront également nous permettre de déterminer avec une 
précision plus ou moins grande la taille moyenne des nanocristaux formés. 
4.2.1 Déshydrogénation des couches lors du recuit 
Les speĐtƌes d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge des ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i ;ɶ = ϭ,ϳ à ɶ = Ϭ,ϳͿ et pƌoĐhes de 
la stœĐhioŵĠtƌie ;ɶ = ϭϬͿ ŵesuƌĠs apƌğs uŶ ƌeĐuit d’uŶe heuƌe à ϭϭϬϬ°C sous atŵosphğƌe N2 
sont représentés sur la Figure 4.8(a). Par rapport aux spectres des couches telles que 
déposées (Figure 4.5), nous observons la disparition des liaisons hydrogénées Si-H à  
2100cm-1 et N-H à 3300 cm-1 et 1175 cm-1 pour chacun des échantillons recuits. Cette 
dispaƌitioŶ totale de l’hǇdƌogğŶe a ĠtĠ ƌĠpeƌtoƌiĠe paƌ de Ŷoŵďƌeuǆ auteuƌs pouƌ des 
températures supérieures à 800°C [148][149]. Dans notre cas, nous avons mis en évidence 
uŶe ĐoŶĐeŶtƌatioŶ ĠleǀĠe d’hǇdƌogğŶe daŶs les ĐouĐhes telles Ƌue dĠposĠes ;eŶǀiƌoŶ ϴ × 
1021 atomes.cm-3Ϳ. Loƌs de l’effusioŶ de l’hǇdƌogğŶe hoƌs du ŵatĠƌiau, Đette peƌte de 
matière iŶduit uŶe ƌĠduĐtioŶ de l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes de ϭϱ % à 20 %. Dans la suite, les 
couches minces de nitrure de silicium après recuit seront indiquées a-SiNx. 
Sur la Figure 4.8;ďͿ, Ŷous ŵoŶtƌoŶs le speĐtƌe d’aďsoƌptioŶ iŶfƌaƌouge ĐeŶtƌĠ autouƌ du piĐ 
Si-N vers 850 cm-1 pouƌ uŶe ĐouĐhe ƌiĐhe eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳͿ telle Ƌue dĠposĠe, apƌğs ƌeĐuit et 
après recuit et désoxydation au HF pendant 2 minutes. Les intensités des pics ont été 
ŶoƌŵalisĠes eŶ ĐoŶsidĠƌaŶt l’Ġpaisseuƌ ƌespeĐtiǀe des ĐouĐhes ŵiŶĐes. Pouƌ les ŵatĠƌiauǆ 





s’eǆpliƋue paƌ la dispaƌitioŶ de l’hǇdƌogğŶe [81]. Cette modification du spectre est le 
pƌeŵieƌ iŶdiĐe d’uŶ ƌĠaƌƌaŶgeŵeŶt ĐhiŵiƋue des ĐouĐhes a-SiNx et de la foƌŵatioŶ d’uŶe 
phase ;d’uŶe ŵatƌiĐeͿ de ĐoŵpositioŶ pƌoĐhe de “i3N4 loƌs d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe. 
Sachant que la composition de la couche en N et Si reste la même, ce réarrangement 
ĐhiŵiƋue doit ĠgaleŵeŶt s’aĐĐoŵpagŶeƌ de la foƌŵatioŶ d’uŶe phase de siliĐiuŵ puƌ Ƌui 
Ŷ’est pas ǀisiďle suƌ le speĐtƌe FTIR. “i l’oŶ oďseƌǀe plus atteŶtiǀeŵeŶt le speĐtƌe de 
l’ĠĐhaŶtilloŶ ƌeĐuit ;ligŶe ƌougeͿ, oŶ ǀoit ĠgaleŵeŶt l’appaƌitioŶ d’uŶ ĠpauleŵeŶt distiŶĐt 
vers 1100 cm-1 qui a été attribué par Scardera à la précipitation de nanocristaux de silicium 
[149]. Celui-Đi ǀĠƌifie paƌ XP“ Ƌue Đet ĠpauleŵeŶt Ŷ’est pas le fait d’uŶe oǆǇdatioŶ daŶs le 
volume de la couche, qui apparaîtrait également vers 1100 cm-1 en raison du pic 
d’aďsoƌďaŶĐe ĐoƌƌespoŶdaŶt auǆ liaisoŶs “i-O. Toutefois, il ne prend pas en compte la 
possible oxydation de surface des échantillons mesuƌĠs eŶ FTIR Ƌui Ŷ’oŶt pas ĠtĠ dĠĐapĠs. 
Dans notre cas, Ŷous ŵoŶtƌoŶs Ƌu’apƌğs une désoxydation de la surface des couches à 
l’aĐide fluoƌhǇdƌiƋue peŶdaŶt Ϯ ŵiŶ, l’ĠpauleŵeŶt dispaƌait totaleŵeŶt. Ce dernier provient 
doŶĐ ďieŶ d’uŶe oǆǇdatioŶ de suƌfaĐe de ƋuelƋues ŶaŶoŵğtƌes d’Ġpaisseuƌ Ƌui a lieu loƌs du 
ƌeĐuit, ŵalgƌĠ les pƌĠĐautioŶs pƌises pouƌ Ġǀiteƌ la pƌĠseŶĐe d’oǆǇgğŶe daŶs le fouƌ. 
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Figure 4.8 : (a) speĐtƌes iŶfƌaƌouges des ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i ;ɶ = ϭ,ϳ à ɶ = Ϭ,ϳͿ et pƌoĐhe de 
Si3N4 ;ɶ = ϭϬͿ apƌğs ƌeĐuit à ϭϭϬϬ°C peŶdaŶt ϭh. ;ďͿ EǀolutioŶ du piĐ d’ĠloŶgatioŶ asǇŵĠtƌiƋue 
Si-N après recuit, puis après désoxydation de la surface. 
La position du pic Si-N des couches après recuit en fonction du rapport des gaz précurseurs ɶ 
a été tracée sur la Figure 4.9. OŶ oďseƌǀe iĐi uŶ dĠĐalage ǀeƌs les Ŷoŵďƌes d’oŶde élevés 
lorsque les couches sont de plus en plus riches en Si. Deux raisons peuvent expliquer cette 
tendance : 
- D’apƌğs “asaki et Fujita, le ŵode d’ĠloŶgatioŶ “i-N de films a-SiNx non hydrogénés se 
dĠplaĐe ǀeƌs les Ŷoŵďƌes d’oŶde iŵpoƌtaŶts ;de ϴϬϬ Đŵ-1 à 850 cm-1) lorsque le film 
s’eŶƌiĐhit eŶ azote ;ǆ = N/“i ǀaƌiaŶt de Ϭ,ϲ à ϭ,ϯϯͿ [150]. Dans notre cas, cette évolution à 
ĠtĠ oďseƌǀĠe pouƌ les ĐouĐhes telles Ƌue dĠposĠes et ĐoŶfiƌŵe l’ĠǀolutioŶ de la 
composition de alliages a-SiNx:H (Figure 4.6(a)). Lors du recuit, une phase contenant des 
liaisons Si-N dans un environnement azoté (la matrice) se forme en raison du 




réarrangement chimique des couches. D’apƌğs les ƌeŵaƌƋues pƌĠĐĠdeŶtes, oŶ peut aloƌs 
penser que plus la couche initialement déposée est riche en Si, plus la matrice formée 
lors du recuit est proche de Si3N4. Cela peut s’eǆpliƋueƌ paƌ uŶe sĠpaƌatioŶ de phase 
facilitée lorsque le volume de silicium est important et celui de la matrice réduit. Cette 
hypothèse induirait que la couche de réfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ Ŷ’est pas stƌiĐteŵeŶt 
stœĐhioŵĠtƌiƋue ŵais ĐoŶtieŶt ƋuelƋues atoŵes de “i eŶ eǆĐğs ĐoŵpaƌĠ auǆ ŵatƌiĐes 
formées. Ce résultat sera vérifié dans la suite du chapitre. 
- La deuǆiğŵe hǇpothğse pƌoǀieŶt des ĐoŶtƌaiŶtes Ƌui peuǀeŶt s’eǆeƌĐeƌ suƌ les liaisons Si-
N de la matrice. Habermehl [151] ŵoŶtƌe Ƌue la fƌĠƋueŶĐe d’aďsoƌptioŶ des liaisoŶs “i-N 
est en effet liée à la contrainte relative η par la relation : 
   1 21( )  (4.3)  
où ʆ1 est la fƌĠƋueŶĐe d’aďsoƌptioŶ des liaisoŶs “i-N pouƌ uŶe ĐoŶtƌaiŶte Ŷulle et ʆ2 la 
fƌĠƋueŶĐe d’aďsoƌptioŶ des liaisoŶs ĐoŶtƌaiŶtes. Pouƌ des ĐoŶtƌaiŶtes eŶ teŶsioŶ, oŶ a 
aiŶsi uŶ dĠĐalage ǀeƌs les Ŷoŵďƌes d’oŶde ĠleǀĠs. LoƌsƋue le ǀoluŵe de la ŵatƌiĐe 
diŵiŶue ;ɶ diŵiŶueͿ, oŶ peut aǀoiƌ uŶe ŵodifiĐatioŶ des ĐoŶtƌaiŶtes eǆeƌĐĠes suƌ les 
liaisons Si-N. Par ailleurs, cette hypothèse expliquerait pourquoi on trouve les liaisons  
Si-N à des Ŷoŵďƌes d’oŶde supĠƌieuƌs à ϴϱϬ Đŵ-1 (873 cm-1 pouƌ ɶ = Ϭ,ϳͿ aloƌs Ƌu’il est 































Figure 4.9 : position du pic Si-N des couches après reĐuit eŶ foŶĐtioŶ du ƌappoƌt ɶ = 
[NH3]/[SiH4].  
4.2.2 Mise en évidence de la présence de nc-Si 
4.2.2.1 Microscopie électronique en transmission 
La technique la plus directe pour mettre en évidence la présence de nc-Si dans les 
échantillons recuits est la microscopie électronique en transmission. Les premières 





de ϭϬ Ŷŵ dĠposĠe diƌeĐteŵeŶt suƌ uŶ suďstƌat de “i. “uƌ l’iŵage TEM eŶ haute ƌĠsolutioŶ 
(Figure 4.10(a)), nous obserǀoŶs à l’iŶteƌfaĐe suďstƌat/ĐouĐhe la pƌĠseŶĐe de pƌotuďĠƌaŶĐes 
ĐƌistalliŶes pƌoǀeŶaŶt d’uŶe ĐƌistallisatioŶ Ġpitaǆiale de la ĐouĐhe aǀeĐ le suďstƌat loƌs du 
ƌeĐuit. QuaŶd l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe deǀieŶt iŵpoƌtaŶte ;d > ϭϬϬ ŶŵͿ, Đes pƌotuďĠƌaŶĐes 
peuvent provoquer la délamination des couches a-SiNx riches en Si durant le procédé 
thermique. Ce phénomène est nettement visible sur les images de microscopie optique en 
vue plane (Figure 4.10(b)) qui montrent la présence de trous circulaires dans une couche 
plus épaisse de 170 nm. Ce problème de délamination générée par les contraintes 
appliquées lors du recuit a souvent été mentionné dans la littérature pour des matrices 
d’oǆǇde [152] ou de nitrure [81], sans pour autant donner de solution satisfaisante. 
Toutefois, pour les systèmes qui nécessitent un recuit à haute température durant le 
pƌoĐĠdĠ de faďƌiĐatioŶ, il est pƌiŵoƌdial d’Ġǀiteƌ Đe phĠŶoŵğŶe et d’assuƌeƌ la staďilitĠ des 
couĐhes de ƋuelƋues ĐeŶtaiŶes de Ŷŵ. C’est pouƌƋuoi uŶe tƌğs fiŶe ĐouĐhe de Ŷitƌuƌe de 
siliĐiuŵ pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie ;ɶ = ϭϬͿ a ĠtĠ sǇstĠŵatiƋueŵeŶt dĠposĠe aǀaŶt ĐhaƋue 
dépôt de couche a-SiNx. Cette couche « d’aĐĐƌoĐhe » est introduite afin de séparer la couche 
a-SiNx ƌiĐhe eŶ “i du suďstƌat, et d’Ġǀiteƌ aiŶsi la ĐƌoissaŶĐe Ġpitaǆiale à ĐeƌtaiŶs eŶdƌoits de 
l’iŶteƌfaĐe. Cette dĠŵaƌĐhe Ŷous a peƌŵis d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes a-SiNx jusƋu’à ϯϬϬ Ŷŵ 
d’Ġpaisseuƌ saŶs fƌaĐtuƌe ǀisiďle au ŵiĐƌosĐope apƌğs ƌeĐuit. 
 
Figure 4.10 : ;aͿ iŵage HRTEM eŶ Đoupe d’uŶe ĐouĐhe de 10 nm de a-SiNx riche en Si après 
ƌeĐuit ;ɶ = Ϭ,ϳͿ dĠposĠ suƌ uŶ suďstƌat Đ-Si. (b) Image prise au microscope optique du même 
matériau en vue plane pouƌ uŶe ĐouĐhe de ϭϳϬ Ŷŵ d’Ġpaisseuƌ. 
La Figure 4.11;aͿ ŵoŶtƌe uŶe iŵage TEM eŶ ĠŶeƌgie filtƌĠe ;EFTEMͿ de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ 
apƌğs dĠpôt d’uŶe ĐouĐhe d’aĐĐƌoĐhe “i3N4. La sélection des plasmons du Si à 17 eV permet 
de ŵettƌe eŶ ĠǀideŶĐe la pƌĠseŶĐe d’uŶe deŶsitĠ ĠleǀĠe de doŵaiŶes de “i iŶdiƋuĠs paƌ des 
flğĐhes. Coŵŵe oŶ pouǀait s’Ǉ atteŶdƌe eŶ ƌaisoŶ de la foƌte ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de “i eŶ eǆĐğs 
mesuré par ellipsométrie (44 %), le Si représente un volume important de la couche. On 
observe la coalescence des domaines de Si qui forment un réseau plus ou moins continu. Il 
est eŶ effet diffiĐile d’Ġǀiteƌ la peƌĐolatioŶ des doŵaiŶes de “i aǀeĐ uŶ eǆĐğs de “i aussi 
iŵpoƌtaŶt, Đe Ƌui Ŷ’eŵpġĐhe toutefois pas uŶe possiďle passiǀatioŶ des iŶteƌfaĐes à l’azote. 
“uƌ l’iŵage eŶ haute ƌĠsolutioŶ ;Figure 4.11(b)), on distingue nettement les plans cristallins 
(111) du Si séparés par une distance de 3,1 Å. La présence de c-Si est confirmée par la 
tƌaŶsfoƌŵĠe de Fouƌieƌ de l’iŵage eŶ haute ƌĠsolutioŶ ;Figure 4.11(c)) qui montre un cercle 




de diffraction dû aux plans cristallins du Si. Ces observations mettent en évidence la 
pƌĠseŶĐe d’uŶe foƌte deŶsitĠ de ŶĐ-Si sans orientation préférentielle dans une couche a-SiNx 
ƌiĐhe eŶ “i apƌğs uŶ ƌeĐuit à ϭϭϬϬ°C peŶdaŶt ϭ h. L’histogƌaŵŵe des tailles de ŶĐ-Si est 
généralement déterminé à partir des images EFTEM ou des images en champ clair. 
Toutefois, en raison de la structure coalescée de nos échantillons, il nous est ici impossible 
d’estiŵeƌ la taille des ŶĐ-“i d’apƌğs l’iŵage EFTEM ;Figure 4.11(b)). Certains auteurs estiment 
la taille des Đƌistallites d’apƌğs l’iŵage eŶ haute résolution en prenant en compte la 
délimitation des plans cristallins. Cette approche implique en général une sous-estimation de 
la taille des cristallites car les plans situés sur les bords des nc-“i Ŷ’appaƌaisseŶt pas 
distinctement sur les images TEM. Dans notre cas, les images HRTEM sont néanmoins les 
seules qui permettent de déterminer la frontière entre les nc-Si coalescés. Nous avons ainsi 
estimé une taille moyenne de 4 ± 1 nm avec des cristaux pouvant atteindre des tailles de 6,5 
nm. Cette valeur est une estimation grossière mais donne un ordre de grandeur sur la taille 
des cristallites. On peut enfin remarquer que les nc-Si ont des formes très variables et 
possèdent des surfaces facettées. 
 
Figure 4.11 : (a) image EFTEM filtƌĠe suƌ l’ĠŶeƌgie de plasŵoŶ du “i à ϭϳ eV de la ĐouĐhe ɶ = Ϭ,ϳ 
apƌğs ƌeĐuit. Les doŵaiŶes de “i soŶt iŶdiƋuĠs paƌ des flğĐhes. ;ďͿ L’iŵage HRTEM du ŵġŵe 
échantillon met en évidence la présence de nc-Si délimités en blanc. En encart, grossissement 
sur un nc-Si montrant les plans cristallins (111) du c-“i. ;ĐͿ TƌaŶsfoƌŵĠe de Fouƌieƌ de l’iŵage 
HRTEM. Les cercles de diffraction indiquent la présence de c-Si sans orientation préférentielle.  
4.2.2.2 Diffraction des rayons X en incidence rasante 
La diffraction des rayons X en incidence rasante (GIXRD pour Grazing Incidence X-Ray 
Diffraction) est une des techniques les plus employées pour mettre en évidence la présence 
de nanocristaux de silicium dans une matrice amorphe et estimer leur taille à partir de 
l’ĠlaƌgisseŵeŶt des piĐs de diffƌaĐtioŶ. Les speĐtƌes de diffƌaĐtioŶ X des ĠĐhaŶtilloŶs ƌiĐhes 
eŶ “i apƌğs ƌeĐuit ŶoƌŵalisĠs paƌ l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes soŶt ƌepƌĠseŶtĠs suƌ la Figure 
4.12;aͿ. Pouƌ les ĐouĐhes ĐoŶteŶaŶt l’eǆĐğs de siliĐiuŵ le plus iŵpoƌtaŶt ;ɶ = Ϭ,ϳ à ɶ = ϭ,ϯͿ, 
on observe les pics de diffraction des plans (111) et (220) du Si vers 28° et 47° 
respectivement. Le bruit de fond est important et le signal provenant des nc-Si est très faible 





Đe Ƌui iŶdiƋue des tailles de Đƌistallites tƌğs faiďles. Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 1,7, les pics ne se 





























  = 0,7 (FWHM = 1,56)
  = 1 (FWHM = 1,78)
  = 1,3 (FWHM = 1,85)
 
Figure 4.12 : (a) spectres de diffraction des rayons X eŶ foŶĐtioŶ de l’aŶgle d’iŶĐideŶĐe Ϯθ pouƌ 
les différents échantillons riches en Si recuits. (b) Spectres de diffraction après soustraction de 
la ligne de base. 
La détermination de la taille des cristallites à partir de la formule de Scherrer (équation 2.19) 
nécessite une ligne de base plate. Toutefois, la largeur à mi-hauteur (FWHM) des pics 
dépendra alors de façon importante du processus et de la fonction employée pour la 
soustraction de la ligne de base. De plus, les raies sont ici larges et de très faible intensité. 
Nous soŵŵes à la liŵite de dĠteĐtioŶ de la teĐhŶiƋue. C’est pouƌƋuoi il est diffiĐile de 
déterminer une valeur fiable de la taille des cristallites. En raison de ces limitations, la GIXRD 
a ici été utilisée uniquement pour confirmer la présence de Si cristallin dans les couches et 
montrer les changements relatifs concernant la taille des nc-Si. Après soustraction de la ligne 
de base (Figure 4.12(b)), Les pics (111) qui possèdent le meilleur rapport signal/bruit ont été 
ŵodĠlisĠs à paƌtiƌ d’uŶe foŶĐtioŶ GaussieŶŶe. La ƌaie ;ϭϭϭͿ de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 1,7 est en 
revanche trop mal définie pour être prise en compte. Pour les trois échantillons considérés, 
nous observons ainsi une diminution de la FWHM lorsque la quantité de silicium augmente. 
D’apƌğs la foƌŵule de “Đheƌƌeƌ, Đela iŶdiƋue la foƌŵatioŶ de ŶĐ-Si de tailles croissantes, ce 
qui est en accord avec les résultats de la littérature [20]. 
4.2.2.3 Spectroscopie Raman 
La présence de nanocristaux de silicium dans les couches riches en Si peut être confirmée 
par spectroscopie Raman. Cette technique est en effet très sensible aux liaisons 
homopolaires (Si-Si), ce qui la rend efficace pour distinguer le silicium dans sa forme 
cristalline ou amorphe. Des substrats de quartz ont été utilisés, ce qui nous permet 
d’ideŶtifieƌ les liaisoŶs “i-“i des ĐouĐhes et d’Ġǀiteƌ la ĐoŶtƌiďutioŶ du suďstƌat. Le Đhauffage 
de la suƌfaĐe paƌ le laseƌ d’aŶalǇse peut iŶduiƌe uŶ dĠĐalage du spectre vers les faibles 
Ŷoŵďƌes d’oŶde. AfiŶ d’Ġǀiteƌ Đet artefact, il est ŶĠĐessaiƌe d’utiliseƌ uŶ filtƌe pouƌ ƌĠduiƌe la 
puissance du faisceau incident. Sur la Figure 4.13, nous avons mesuré le spectre Raman de 
l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ saŶs filtƌe et avec des filtres de force croissante. Le spectre est très 




fortement décalé pour la mesure sans filtre ; en revanche, à partir du filtre D06, le décalage 
s’estompe. Dans la suite, nous avons utilisé le filtre D1 (qui divise la puissance incidente du 
faisceau par 101) pour réaliser nos mesures. Cela nous assure que le chauffage de la surface 
paƌ le laseƌ Ŷ’iŶflueŶĐe pas la positioŶ des piĐs.  































Figure 4.13 : speĐtƌes RaŵaŶ de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuit ŵesuƌĠs aǀeĐ diffĠƌeŶts filtres. 
Les speĐtƌes RaŵaŶ des ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = Ϭ,ϳ et de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = Ϭ ŶoŶ ƌeĐuits 
sont représentés sur la Figure 4.14(a). Les deux échantillons présentent une bande large à 
482 ± 1 cm-1 typique du mode transverse optique (TO) du silicium amorphe. Le speĐtƌe d’uŶ 
substrat de Si est également tracé : il est ĐoŵposĠ d’uŶ piĐ Ġtƌoit ĐeŶtƌĠ à ϱϮϬ Đŵ-1 typique 
du mode TO du Si cristallin et qui n’apparaît pas sur les spectres des échantillons non recuits. 
Ces résultats indiquent que les couches déposées sont purement amorphes et ne 
contiennent pas de Si cristallin. 
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Figure 4.14 : ;aͿ “peĐtƌes RaŵaŶ d’uŶ suďstƌat de “i et des ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = Ϭ et ɶ = Ϭ,ϳ tels Ƌue 
déposés. (b) Spectres Raman des échantillons riches en Si après recuit. En encart, spectres du 
Ƌuaƌtz et de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = 10. 
Apƌğs ƌeĐuit, les speĐtƌes des ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i ;ɶ = ϭ,ϳ à ɶ = Ϭ,ϳͿ et de la ĐouĐhe de 
ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = Ϭ soŶt ƌepƌĠseŶtĠs suƌ la Figure 4.14(b). Les spectres du substrat de quartz et 





speĐtƌe ƌelatiǀeŵeŶt lisse. Pouƌ la ĐouĐhe de “i puƌ ;ɶ = 0), on observe un pic étroit à  
517,7 cm-1 typique du mode TO du Si dans sa phase cristalline (c-“iͿ. La pƌĠseŶĐe d’uŶe phase 
aŵoƌphe Ŷ’est plus oďseƌǀĠe daŶs Đe Đas, ce qui indique la cristallisation complète de la 
couche de silicium lors du recuit à 1100°C pendant 1 h. Pour les couches a-SiNx riches en Si, 
oŶ oďseƌǀe là aussi à ĐhaƋue fois le piĐ TO du siliĐiuŵ ĐƌistalliŶ. AfiŶ d’oďteŶiƌ le ŵaǆiŵuŵ 
de sigŶal ŵais d’Ġǀiteƌ la satuƌatioŶ, des teŵps d’aĐƋuisitioŶ ǀaƌiaďles oŶt ĠtĠ utilisĠs d’uŶ 
échantillon à l’autƌe. C’est pouƌƋuoi les speĐtƌes oŶt iĐi ĠtĠ ŶoƌŵalisĠs paƌ ƌapport au 
maximum du pic cristallin. Toutefois, les iŶteŶsitĠs des piĐs augŵeŶteŶt loƌsƋue ɶ diŵiŶue. 
Cela indique que le volume de silicium cristallin augmente logiquement avec la quantité de 
siliĐiuŵ pƌĠseŶt daŶs les ĐouĐhes. Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ,ϳ l’iŶteŶsitĠ du piĐ ĐƌistalliŶ est tƌğs 
faiďle Đaƌ l’eǆĐğs de siliĐiuŵ est juste suffisaŶt pouƌ oďteŶiƌ des ŶĐ-Si lors du recuit. Cela 
confirme les résultats de diffraction des rayons X précédents. 
Pour chacun des spectres concernant les échantillons riches en Si, on observe également un 
épaulement situé à plus faible énergie. Cet épaulement est généralement attribué à la 
présence de silicium amorphe, c'est-à-dire à une précipitation et une cristallisation 
seulement partielle du silicium en excès au sein des couches a-SiNx [148][153]. La 
ŶoƌŵalisatioŶ des speĐtƌes Ŷous peƌŵet de ǀoiƌ Ƌue le ƌappoƌt d’iŶteŶsitĠ de l’ĠpauleŵeŶt 
sur le piĐ ĐƌistalliŶ augŵeŶte aǀeĐ ɶ. DaŶs l’hǇpothğse d’uŶe ĐƌistallisatioŶ paƌtielle, Đela 
indiquerait que le taux de cristallisation diminue lorsque la quantité de silicium en excès 
dans les couches a-SiNx décroît. Paƌ ailleuƌs, ĐeƌtaiŶs auteuƌs foŶt l’hǇpothğse que la partie 
haute de l’ĠpauleŵeŶt autouƌ de ϱϬϬ Đŵ-1 est due à une composante ultra-nanocristalline 
(en anglais ultra-nanocrystalline) [154]. La bande de fréquence allant de 400 à 550 cm-1 est 
aloƌs la ĐoŶǀolutioŶ d’uŶe ĐoŶtƌiďutioŶ aŵoƌphe, d’uŶe ĐoŶtƌiďutioŶ ultƌa-nanocristalline et 
d’uŶe ĐoŶtƌiďutioŶ ĐƌistalliŶe. A paƌtiƌ de Đette dĠĐoŶǀolutioŶ, “aiŶ et al. montrent que la 
fraction cristalline diminue mais que la fraction ultra-nanocristalline augmente lorsque le 
ƌappoƌt ɶ = [NH3]/[SiH4] augmente. 
Toutefois, d’autƌes iŶteƌpƌĠtatioŶs eǆisteŶt daŶs la littĠƌatuƌe. Xia et al. ont été les premiers 
à suggérer que la modification du spectre Raman du silicium entre 500 et 510 cm-1 peut être 
un effet de la vibration des atomes situés à la surface ou proche de la surface des cristallites 
[155]. La déconvolution du pic TO du silicium cristallin en deux bandes spectrales est 
iŶteƌpƌĠtĠe à paƌtiƌ du ŵodğle Đœuƌ-coquille pour les nc-Si. La coquille des nc-Si coincée 
eŶtƌe le Đœuƌ cristallin et la matrice amorphe peut en effet avoir des propriétés structurales 
et ǀiďƌatioŶŶelles diffĠƌeŶtes eŶ ƌaisoŶ des ĐoŶtƌaiŶtes eŶ teŶsioŶ Ƌui s’eǆeƌĐeŶt suƌ Đelle-ci. 
Xia mesure une valeur pour les contraintes en tension de 1 %, ce qui est suffisant pour 
modifier de façon importante le spectre Raman et la forme du pic cristallin. Les résultats de 
Fangsuwannarak sont en accord avec ce modèle avec toutefois une contribution de surface 
située plus bas en énergie, à 490-495 cm-1. 
Dans notre cas, ces différentes hypothèses (Si amorphe, Si ultra-nanocristallin, effet de 
surface) sont à prendre en compte. Toutefois, il est peu probable que du silicium amorphe 




soit eŶĐoƌe pƌĠseŶt eŶ gƌaŶde ƋuaŶtitĠ apƌğs uŶ ƌeĐuit à ϭϭϬϬ°C. OŶ oďseƌǀe d’ailleuƌs la 
cristallisatioŶ totale de la ĐouĐhe ɶ = Ϭ. Nos ƌĠsultats suggĠƌeƌaieŶt plutôt uŶ effet de 
suƌfaĐe. EŶ effet, loƌsƋue ɶ augŵeŶte ;Ƌue la ƋuaŶtitĠ de “i diŵiŶueͿ, les speĐtƌes de 
diffraction des rayons X indiquent que la taille des nc-Si diminue, c'est-à-dire que le rapport 
suƌfaĐe/ǀoluŵe augŵeŶte. De ŵġŵe, oŶ ǀoit Ƌue le ƌappoƌt d’iŶteŶsitĠ de l’ĠpauleŵeŶt suƌ 
le piĐ ĐƌistalliŶ augŵeŶte aǀeĐ ɶ.  OŶ peut dğs loƌs iŶteƌpƌĠteƌ l’ĠpauleŵeŶt Đoŵŵe uŶ effet 
de surface et le pic cristallin comme un effet du volume des nc-Si. Cette hypothèse sera 
discutée à partir des résultats de la suite de ce chapitre. 
4.2.3 Estimation de la taille et de la dispersion en taille des nanocristaux de 
silicium par spectroscopie Raman 
4.2.3.1 Considérations théoriques 
Un autre élément apparaît sur les spectres Raman de la Figure 4.14(b). Par rapport au pic du 
substrat de Si centré à 520 cm-1, on observe un léger décalage du pic cristallin vers les faibles 
Ŷoŵďƌes d’oŶde. Cela iŶdiƋue uŶ effet de ĐoŶfiŶeŵeŶt des phoŶoŶs optiƋues et ĐoŶfiƌŵe la 
présence de silicium nanocristallin. Dans un matériau cristallin massif, seuls les phonons de 
vecteur d’oŶde q = 0 participent à la diffusion de la lumière visible en raison de la loi de 
conservation du moment. Cette règle de sélection implique la contribution de phonons au 
centre de la zone de Brillouin (BZ). En revanche, dans le cas des nc-Si pour lesquels la 
périodicité du cristal est rompue, la règle de conservation du moment q = Ϭ Ŷ’est plus ǀalide. 
EŶ ƌaisoŶ du pƌiŶĐipe d’iŶĐeƌtitude d’HeiseŶďeƌg, tous les phoŶoŶs situĠs pƌoĐhes du ĐeŶtƌe 
de la zone de Brillouin (en fonction de la taille des nc-Si) contribuent alors à la diffusion de la 
lumière, ce qui a pour conséquence un élargissement des pics Raman. De plus, ces derniers 
sont décalés vers les plus faibles énergies car la fréquence des phonons optiques diminue 
aǀeĐ l’ĠloigŶeŵeŶt du ĐeŶtƌe de la B). 
Dans la littérature, plusieurs modèles théoriques existent pour décrire le décalage du 
spectre Raman en fonction de la taille des cristallites. Les plus connus sont le modèle de 
confinement des phonos (PCM pour Phonon Confinement Model) décrit originellement par 
Richter et al. [156], et le modèle de polarisation des liaisons (BPM pour Bond Polarizability 
Model) décrit par Zi [157]. Le premier se base sur une fonction de confinement 
phénoménologique qui permet de modéliser la forme et la position des spectres Raman en 
fonction de la taille des nc-“i. Le deuǆiğŵe suit uŶe appƌoĐhe ŵiĐƌosĐopiƋue Ƌui Ŷ’est 
appropriée que pour les petits cristaux et qui ne prend pas en compte la dispersion en taille 
des nc-Si. Dans les deux cas, une expression analytique simple qui permet de déterminer 
rapidement la taille des nc-Si a été déterminée. Celle-ci est de la forme : 





où D est le diaŵğtƌe de la Đƌistallite estiŵĠe eŶ Ŷŵ, ȴω;DͿ le dĠĐalage eŶ Đŵ-1 du pic 
cristallin du spectre Raman par rapport à la position du mode TO du silicium massif  
(520 cm-1Ϳ, a = Ϭ,ϱϰϯ Ŷŵ le paƌaŵğtƌe de ŵaille du siliĐiuŵ, et A et χ des ĐoŶstaŶtes. DaŶs le 
modèle de polarisabilité des liaisons, A = 47,41 cm-1 et χ = ϭ,ϰϰ. DaŶs le ŵodğle de 
confinement des phonons, A = 52,3 cm-1 et χ = ϭ,ϱϴϲ. A paƌtiƌ de Đes deuǆ eǆpƌessioŶs, Ŷous 
avons estimé les diamètres moyens des nc-Si pour les différents échantillons qui sont 
représentés sur la Figure 4.15. La ďaƌƌe d’eƌƌeuƌ est due à la ƌĠsolutioŶ de ϭ Đŵ-1 du 
spectromètre Raman. Nous pouvons voir que les deux modèles sont assez pƌoĐhes. D’apƌğs 
Đes ƌĠsultats, la ǀaƌiatioŶ du diaŵğtƌe des diffĠƌeŶts ĠĐhaŶtilloŶs Ŷ’est pas flagƌaŶte ŵalgré 
les concentrations de silicium variables. Il semble que la taille des nc-“i diŵiŶue loƌsƋu’oŶ 
augŵeŶte le ƌappoƌt ɶ. Toutefois, il Ǉ a daŶs Đe cas-là uŶe iŶǀeƌsioŶ eŶtƌe l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ 
et l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ. Cela peut pƌoǀeŶiƌ de l’iŶĐeƌtitude sur la position des pics liée à la 
faible résolution du spectromètre. La littérature montre que ces modèles théoriques sont en 
accord avec les valeurs expérimentales pour des nc-Si de grande taille. En revanche, pour 
des tailles inférieures à environ 8 nm, ces modèles sous-estiment les valeurs mesurées avec 
un désaccord de plus en plus important lorsque la taille diminue. Le décalage observé pour 
l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ Ƌui Ŷe ĐoŶtieŶt pas d’azote peut ġtƌe dû à des ĐoŶtƌaiŶtes eŶ teŶsioŶ ou à 
des grains de taille nanométrique dans la structure polycristalline formée lors du recuit. 























Figure 4.15 : diamètre moyen des nc-Si calculé du décalage en fréquence à partir du modèle de 
polarisabilité des liaisons (BMP) [157] et du modèle de confinement des phonons (PCM) [158]. 
A paƌtiƌ de l’appƌoĐhe phĠŶoŵĠŶologiƋue, Đ'est-à-dire du PCM, il est possible de faire une 
étude plus approfondie des spectres en choisissant de façon appropriée la fonction de 
confinement. De plus, ce modèle permet de prendre en compte la dispersion en taille non 
négligeable des nc-Si [159][160]. Dans ce modèle, le spectre Raman du premier ordre pour 
des nc-Si sphériques de diamètre moyen L0 et de dispeƌsioŶ eŶ taille σ peut ġtƌe dĠĐƌit paƌ : 
                    20 2 20C ,LI ,L , L, dL d ,2q qq  (4.5)  




où ω;qͿ est la ƌelatioŶ de dispeƌsioŶ du phoŶoŶ de ǀeĐteuƌ d’oŶde q, ȳ0 est la largeur de raie 
ŵesuƌĠe pouƌ uŶ suďstƌat de “i et Φ(L,σͿ est la foŶĐtioŶ de distƌiďutioŶ eŶ taille des ŶĐ-Si. 
Cette intégrale est la superposition des modes possibles pour les phonons de ǀeĐteuƌ d’oŶde 
q et s’ĠteŶd doŶĐ à toute la zoŶe de BƌillouiŶ. C;q,L) est la transformée de Fourrier de la 
fonction de pondération du phonon W(r,L) : 
  31C( ) W( ,L)exp( i )d(2 )q r q r r  (4.6)  
aǀeĐ L le diaŵğtƌe d’uŶ ŶĐ-Si et r sa coordonnée radiale. Une fonction de pondération de 
type gaussienne a été choisie car elle donne généralement le meilleur accord avec les 
résultats expérimentaux [159] :      2 2W ,L exp L ,r r  (4.7)  
Pour la relation de dispersion du phonon, la forme analytique ω;qͿ = ω0(1-0,2q2) développée 
par Paillard et al. [158] et qui prend en compte la dispersion selon les différentes directions 
cristallographiques a été utilisée. Enfin, la distribution en taille des nc-Si a été modélisée par 
une loi normale décrite par : 
      2022 (L L )1(L) exp 22  (4.8)  
La positioŶ du piĐ ĐƌistalliŶ ω0 = 520 cm-1 et sa laƌgeuƌ ȳ0 = 3 cm-1 ont été mesurées à partir 
d’uŶ suďstƌat de “i. 
4.2.3.2 Résultats 
D’apƌğs l’ĠƋuatioŶ ϰ.ϲ, la taille ŵoǇeŶŶe L0 et la dispeƌsioŶ eŶ taille σ oŶt doŶĐ ĠtĠ ajustĠes 
afiŶ Ƌue les speĐtƌes ĐalĐulĠs ĐoƌƌespoŶdeŶt auǆ speĐtƌes ŵesuƌĠs. EŶ ƌaisoŶ de l’iŶĐeƌtitude 
de ± 1 cm-1 suƌ la positioŶ du ŵaǆiŵuŵ du piĐ, Đ’est eŶ paƌtiĐulieƌ la foƌŵe des piĐs et 
ŶotaŵŵeŶt l’ĠlaƌgisseŵeŶt du ĐôtĠ des faiďles Ŷoŵďƌes d’oŶde Ƌui ont été pris en compte 
pour la détermination de L0 et σ. Les spectres Raman mesurés autour du maximum du pic 
cristallin (lignes continues) et les spectres calculés à partir du PCM (lignes discontinues) sont 
représentés sur la Figure 4.16(a). Les paramètres du modèle sont répertoriés dans le Tableau 
4.3. Les tailles ŵesuƌĠes de ϯ,ϴ à ϰ,ϲ Ŷŵ soŶt supĠƌieuƌes auǆ ǀaleuƌs tƌouǀĠes d’apƌğs 
l’eǆpƌessioŶ aŶalǇtiƋue 4.5. Elles correspondent mieux aux résultats de TEM, notamment en 
raison de la sous-estiŵatioŶ de la taille d’apƌğs les iŵages HRTEM ;pouƌ ƌappel, uŶe taille 
ŵoǇeŶŶe de ϰ ± ϭ Ŷŵ aǀait ĠtĠ dĠteƌŵiŶĠe pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳͿ. OŶ tƌouǀe Đette fois 
une taille Ġgale pouƌ les deuǆ ĠĐhaŶtilloŶs les plus ƌiĐhes eŶ “i ;ɶ = ϭ et ɶ = Ϭ,ϳͿ Đaƌ Đ’est la 
forme du pic qui prévaut sur la position du maximum. Seule la dispersion en taille change (0 
et 10 % ƌespeĐtiǀeŵeŶtͿ Đaƌ l’ĠlaƌgisseŵeŶt des piĐs est lĠgğƌeŵeŶt différent. Dans tous les 





des nc-“i iŶduit ĠgaleŵeŶt uŶ ĠlaƌgisseŵeŶt asǇŵĠtƌiƋue du piĐ eŶ ƌaisoŶ de l’augŵeŶtatioŶ 
des modes q dispoŶiďles pouƌ les phoŶoŶs. DaŶs la ƌelatioŶ ϰ.ϲ, Đ’est la foŶĐtioŶ de 
pondération du phonon qui modélise cette asymétrie. La distribution en taille joue donc un 
rôle plus faible sur la forme des pics, notamment autour du maximum. 
ɶ = [NH3]/[SiH4] L0 (nm) σ ;%Ϳ 
1,7 3,8 0 
1,3 4,2 10 
1 4,6 0 
0,7 4,6 10 
Tableau 4.3 : diamètres et dispersions en taille calculés d’apƌğs le PCM. 
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Figure 4.16 : (a) spectres Raman des échantillons riches en Si après recuit. Les valeurs 
eǆpĠƌiŵeŶtales soŶt iŶdiƋuĠes eŶ ligŶes pleiŶes et les ǀaleuƌs ĐalĐulĠes d’apƌğs le PCM eŶ 
lignes discontinues. (b) DéconvolutioŶ du speĐtƌe RaŵaŶ de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 0,7 à paƌtiƌ d’uŶe 
contribution Gaussienne et du PCM. 
Sur la Figure 4.16(b), nous avons représenté la déconvolution de la bande de vibration du 
pƌeŵieƌ oƌdƌe du siliĐiuŵ pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 0,7 (comprenant le pic cristallin et 
l’ĠpauleŵeŶtͿ à paƌtiƌ de deuǆ ĐoŶtributions. Le pic cristallin est modélisé par la forme du pic 
calculé à partir du PCM pour une taille de nc-Si de 4,6 nm et une dispersion en taille de 10 %. 
L’ĠpauleŵeŶt est dĠĐƌit paƌ uŶe foŶĐtioŶ gaussieŶŶe doŶt la laƌgeuƌ à ŵi-hauteur, la position 
et l’aŵplitude oŶt ĠtĠ ajustĠes. Cette dĠĐoŶǀolutioŶ peƌŵet de dĠĐƌiƌe ĐoƌƌeĐteŵeŶt le 
speĐtƌe ŵesuƌĠ. L’utilisatioŶ du PCM Ƌui pƌeŶd eŶ Đoŵpte l’asǇŵĠtƌie du piĐ ĐƌistalliŶ 
permet de déconvoluer le spectre à partir de deux contributions seulement, plutôt que les 
trois contributions généralement utilisées (Si amorphe, Si ultra-nanocristallin/effet de 
surface, Si cristallin) [154][161]. La fonction gaussienne qui est centrée ici à 494 cm-1 indique 
Ƌue l’ĠpauleŵeŶt Ŷ’est ǀƌaiseŵďlaďleŵeŶt pas dû à du silicium amorphe dont la position se 
situe typiquement à 480 cm-1. L’hǇpothğse d’uŶ effet de suƌfaĐe dĠĐƌit pƌĠĐĠdeŵŵeŶt est eŶ 
revanche plus probable et la position de cette  contribution correspond bien aux résultats de 
Fangsuwannarak [56]. 




Dans cette partie, nous avons mis en évidence les modifications de la structure et la 
foƌŵatioŶ de ŶaŶoĐƌistauǆ de siliĐiuŵ loƌs d’uŶ ƌeĐuit à haute température. La 
dĠshǇdƌogĠŶatioŶ de la ĐouĐhe et la ƌestƌuĐtuƌatioŶ du ŵatĠƌiau eŶ faǀeuƌ d’uŶe ŵatƌiĐe 
Si3N4 sont observées sur les spectres FTIR. Dans les couches riches en Si, les techniques TEM, 
XRD et Raman montrent la formation de nc-Si de taille ĐƌoissaŶte loƌsƋue ɶ diŵiŶue. La taille 
moyenne des nc-Si est estimée à partir de la position et de la forme du pic TO du Si cristallin. 
Il semble que les différences de taille des nc-Si pour les différents échantillons soient assez 
faibles malgré un excès de silicium variable dans les couches telles que déposées. Dans la 
suite de ce chapitre, il est nécessaire de faire une étude plus approfondie de la composition 
et de la structure des couches afin de répondre aux questions suivantes : quelle est la 
composition des couches après recuit (rapport atomique N/Si, fraction volumique de nc-Si) ? 
Quel est le processus de formation des nc-Si et de restructuration des couches a-SiNx:H lors 
du recuit ? Quelle est la structure des interfaces nc-Si/matrice dans les couches 
nanocomposites, c'est-à-dire comment se fait la transition de la phase cristalline à la phase 
amorphe ? 
4.3 Spectroscopie de photoélectrons X : étude des interfaces nc-Si/nitrure 
Coŵŵe Ŷous l’aǀoŶs ǀu daŶs le Đhapitƌe ϭ, il est adŵis Ƌue les iŶteƌfaĐes nc-Si/matrice 
jouent un rôle fondamental sur les propriétés optiques et électriques de ces matériaux 
nanocomposites. Toutefois, bien que de nombreuses études aient été dédiées à la 
compréhension des interfaces nc-Si/SiO2 [162][163][164], il Ŷ’eǆiste pas de travaux connus 
pour les interfaces nc-Si/a-Si3N4, et les informations obtenues pour une matrice de silice ne 
peuǀeŶt pas ġtƌe diƌeĐteŵeŶt tƌaŶsfĠƌĠes au Đas d’uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe, notamment en 
ƌaisoŶ des ǀaleŶĐes diffĠƌeŶtes de l’oǆǇgğŶe ;Ϯ ĠleĐtƌoŶs de ǀaleŶĐeͿ et de l’azote ;ϯ 
ĠleĐtƌoŶs de ǀaleŶĐeͿ. Des tƌaǀauǆ poƌtaŶt suƌ la stƌuĐtuƌe d’iŶteƌfaĐes plaŶes eŶtƌe le 
silicium cristallin et une couche a-Si3N4 ont été répertoriés [69][67] mais, là encore, les 
connaissaŶĐes Ŷe peuǀeŶt s’appliƋueƌ diƌeĐteŵeŶt à des iŶteƌfaĐes sphĠƌiƋues doŶt 
l’ĠŶeƌgie de liaisoŶ dĠpeŶd de la taille des ŶĐ-Si [163]. 
Dans cette partie, uŶe teĐhŶiƋue plus Đoŵpleǆe a ĠtĠ ŵise eŶ œuǀƌe afiŶ de ĐoŵplĠteƌ les 
résultats concernant les propriétés structurales des couches minces a-SiNx avant et après 
traitement thermique : la speĐtƌosĐopie de photoĠleĐtƌoŶs X ;XP“Ϳ. MalgƌĠ sa ŵise eŶ œuǀƌe 
complexe et coûteuse, ainsi que son caractère destructif, cette technique est efficace pour 
étudier la composition des couches de manière détaillée et pour obtenir des informations 
sur la structure des interfaces nc-“i/ŵatƌiĐe. L’XP“ est eŶ effet la teĐhŶiƋue la plus 
appƌopƌiĠe pouƌ l’Ġtude des iŶteƌfaĐes à paƌtiƌ des diffĠƌeŶts Ġtats ŶitƌuƌĠs du siliĐiuŵ. EŶ 
raison de sa haute résolution en énergie, cette technique est très sensible aux états nitrurés 
Sin+ ;Ŷ = Ϭ, ϭ, Ϯ, ϯ, ϰͿ attƌiďuĠs à des atoŵes de “i doŶt le Ŷoŵďƌe d’atoŵes d’azote eŶ 
premier voisin varie de 0 à 4. Le but de ces mesures est double : d’uŶ ĐôtĠ, ĐoŵpƌeŶdƌe le 





structure des interfaces entre les nc-Si et la matrice en termes de liaisons chimiques et 
d’Ġtats ŶitƌuƌĠs “in+. 
4.3.1 OptiŵisatioŶ des ĐoŶditioŶs d’aŶalǇse 
4.3.1.1 Etude de la concentration en oxygène 
Dans une première série de mesures d’ĠĐhaŶtilloŶs a-SiNx recuits par XPS, nous nous 
sommes aperçus que les couches étaient très fortement oxydées, à la fois en surface et dans 
l’Ġpaisseuƌ, aǀeĐ uŶe ĐoŶĐeŶtƌatioŶ eŶ oǆǇgğŶe d’eŶǀiƌoŶ ϯϬ %. Nous avons alors établi une 
Ŷouǀelle pƌoĐĠduƌe afiŶ d’Ġǀiteƌ au ŵaǆiŵuŵ l’oǆǇdatioŶ des ĐouĐhes. Cette pƌoĐĠduƌe 
ĐoŵpƌeŶd le ƌefƌoidisseŵeŶt du ƌĠaĐteuƌ de dĠpôt aǀaŶt ƌeŵise à l’aiƌ et les puƌges 
suĐĐessiǀes du fouƌ paƌ ƌeŵplissage/poŵpage d’azote à teŵpĠƌatuƌe aŵďiaŶte et à 100°C 
pouƌ suppƌiŵeƌ l’huŵiditĠ. Pour la seconde série de mesures, afin de protéger les 
ĠĐhaŶtilloŶs de l’oǆǇdatioŶ et de la ĐoŶtaŵiŶatioŶ peŶdaŶt l’eǆpositioŶ à l’aiƌ et le pƌoĐessus 
de recuit, les échantillons ont été couverts dans le réacteur PPECVD d’uŶe ĐouĐhe a-SiNx:H 
de 25 nm d’Ġpaisseuƌ et de ĐoŵpositioŶ pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie ;ɶ = ϭϬͿ. Cette ĐouĐhe 
joue le ƌôle de ďaƌƌiğƌe de diffusioŶ pouƌ l’oǆǇgğŶe et les autƌes ĐoŶtaŵiŶaŶts. Les ĠlĠŵeŶts 
chimiques Si, N, C et O ont été mesurés à partir du spectre de survol en surface des 
ĠĐhaŶtilloŶs et apƌğs gƌaǀuƌe au ŵoǇeŶ d’ioŶs Aƌ+ ;ϱϬϬ eV et faiďle ĐouƌaŶtͿ afiŶ d’ĠliŵiŶeƌ 
la couche de protection et pénétrer dans la couche à analyser.  
Pour cette deuxième série de mesures, avant décapage de la surface, des concentrations 
d’oǆǇgğŶe eŶ suƌfaĐe de ϵ % et 27 % ont été mesurées pour les échantillons tels que 
dĠposĠs et ƌeĐuits ƌespeĐtiǀeŵeŶt. Il est doŶĐ diffiĐile d’Ġǀiteƌ uŶe oǆǇdatioŶ de suƌfaĐe loƌs 
du recuit malgré les purges réalisées. En revanche, après un décapage de 500 s, les 
ĐoŶĐeŶtƌatioŶs d’oǆǇgğŶe toŵďeŶt à ϭ,ϲϴ % et 1,53 % ce qui est dans le pourcentage 
d’eƌƌeuƌ de la teĐhŶiƋue. Cela ŵoŶtƌe Ƌue seule la suƌfaĐe est oǆǇdĠe et Ƌue la ĐouĐhe à 
étudier est protégée par la barrière de diffusion qui eŵpġĐhe la diffusioŶ de l’oǆǇgğŶe daŶs 
l’Ġpaisseuƌ. Ce poiŶt est iŵpoƌtaŶt pouƌ l’aŶalǇse des speĐtƌes XP“. EŶ ƌaisoŶ du 
ĐheǀauĐheŵeŶt des Ġtats oǆǇdĠs et des Ġtats ŶitƌuƌĠs du siliĐiuŵ, la pƌĠseŶĐe d’oǆǇgğŶe 
rendrait en effet la déconvolution du spectre Si 2p impossible. De plus, ces résultats 
suggèrent que les nc-“i Ŷ’oŶt pas ĠtĠ oǆǇdĠs loƌs du ƌeĐuit. 
4.3.1.2 Détermination du rapport N/Si  
Loƌs de Đes ŵesuƌes, la suƌfaĐe aŶalǇsĠe Ġtait de ϰϬϬ ʅŵ2, ce qui est de plusieurs ordres de 
grandeur supérieur à la dimension des nc-Si et permet de faire une mesure moyenne. De 
plus, une très bonne résolution en énergie de 0,1 eV nous a permis de connaitre 
précisément la forme et la position des pics. Trois échantillons ont été analysés : une couche 
a-SiNx;:HͿ ƌiĐhe eŶ “i ;ɶ = 0,7) telle que déposée et après recuit à 1100°C pendant 1 h, et une 
ĐouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = 10 après recuit. Après décapage de la couche de protection, la 
ĐoŵpositioŶ des ĐouĐhes eŶ azote et eŶ siliĐiuŵ a ĠtĠ ŵesuƌĠe à paƌtiƌ de l’iŶteŶsitĠ des piĐs 




N 1s et Si 2p du spectre de survol et des facteurs de sensibilité atomiques [165]. On trouve 
uŶ ƌappoƌt N/“i de Ϭ,ϯϱ pouƌ la ĐouĐhe ɶ = Ϭ,ϳ telle Ƌue dĠposĠe, Đe Ƌui correspond à un 
excès de silicium de 55,6 %. Ce ƌappoƌt N/“i Ŷ’est pƌatiƋueŵeŶt pas ŵodifiĠ après recuit. 
NotoŶs Ƌue l’XP“ Ŷ’est pas seŶsiďle à l’hǇdƌogğŶe Ƌui Ŷ’est doŶĐ pas dĠteĐtĠ suƌ le speĐtƌe 
de l’ĠĐhaŶtilloŶ ŶoŶ ƌeĐuit. Pouƌ la ĐouĐhe ɶ = ϭϬ, oŶ ŵesure un rapport N/Si de 1,1 ce qui 
correspond à un excès de silicium de 8 %. Pour ces différents échantillons, l’eǆĐğs de “i est ici 
légèrement supérieur aux valeurs estimées par ellipsométrie, ce qui est étonnant, 
ŶotaŵŵeŶt pouƌ la ĐouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = 10 pour laquelle nous avons montré une 
composition proche de Si3N4. Il est donc peu probable que cette couche contienne un excès 
de silicium de 8 %. Il se peut que les facteurs de sensibilité atomiques utilisés soient erronés 
et non appropriés à des couches déposées par plasma. Toutefois, cela ne doit pas modifier la 
position et la forme des pics Si 2p, Đe Ƌui Ŷous a peƌŵis d’effeĐtueƌ la dĠĐoŶǀolutioŶ de ces 
pics. 
4.3.2 Déconvolution des spectres Si 2p 
Les Figure 4.17 ;aͿ, ;ďͿ et ;ĐͿ ŵoŶtƌeŶt les speĐtƌes des ĠleĐtƌoŶs de Đœuƌ “i 2p des 
ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = Ϭ,ϳ tel Ƌue dĠposĠ et ƌeĐuit, et de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ ƌeĐuit 
respectivement. Nous avons interprété ces spectres comme la superposition de 
composantes chimiques décalées les unes par rapport aux autres et caractéristiques des 
différentes configurations possibles du silicium Si-Si4-nNn (n = 0, 1, 2, 3, 4) comme décrit dans 
le chapitre 2. Nous avons considéré 5 fonctions Gaussienne-Lorentzienne (mélange de 50 %) 
Si0, Si1+, Si2+, Si3+ et Si4+ où Si0 est ĐaƌaĐtĠƌistiƋue d’uŶ atoŵe de “i daŶs uŶ eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt 
purement a-Si ou c-Si, et Si4+ est ĐaƌaĐtĠƌistiƋue d’uŶ atoŵe de “i daŶs uŶ eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt 
Si3N4. Si
1+, Si2+ et Si3+ soŶt les Ġtats ŶitƌuƌĠs iŶteƌŵĠdiaiƌes tǇpiƋues d’uŶe ĐouĐhe a-SiNx 
ƌiĐhe eŶ “i. La dĠĐoŶǀolutioŶ des speĐtƌes est ƌĠalisĠe d’apƌğs uŶe Ġtude d’IŶgo et al. [68]. 
Toutes les ĐoŵposaŶtes soŶt sĠpaƌĠes paƌ uŶ dĠĐalage eŶ ĠŶeƌgie ĐoŶstaŶt ȴE = Ϭ,ϲ eV et 
l’ĠŶeƌgie du piĐ “i0 2p3/2 a ĠtĠ fiǆĠe à ϵϵ,ϯ eV. L’iŶteŶsitĠ de la ĐoŶtƌiďutioŶ “i0 2p1/2 est de 
plus fixée à la moitié de la contribution Si0  2p3/2. Ingo et al. ont montré que la largeur à mi-
hauteur (FWHM) des différentes contributions passe de 0,77 eV pour Si0 à 1,65 eV pour Si4+. 
C’est pouƌƋuoi la FWHM Ŷ’est pas fiǆĠe daŶs Ŷotƌe Đas. Les paƌaŵğtƌes des dĠĐoŶǀolutioŶs 
pour les trois échantillons sont résumés dans le Tableau 4.4. 
La validité de cette déconvolution peut être confirmée par la comparaison entre le rapport 
atomique N/Si mesuré à partir des mesures ellipsométriques et le rapport atomique N/Si où 
la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’azote a ĠtĠ ĐalĐulĠe à paƌtiƌ de l’iŶteŶsitĠ de ĐhaƋue ĐoŵposaŶte 






















où I(Sin+Ϳ est l’iŶteŶsitĠ de ĐhaƋue ĐoŵposaŶte du piĐ “i Ϯp estiŵĠe d’apƌğs la dĠĐoŶǀolutioŶ. 
Le faĐteuƌ ϭ/ϯ pƌeŶd eŶ Đoŵpte le fait Ƌue l’azote est ĐooƌdoŶŶĠ à tƌois atoŵes de siliĐiuŵ 
et est compté trois fois pour tous les ĠĐhaŶtilloŶs Ϭ ≤ ǆ ≤ ϭ,ϯϯ. OŶ fait iĐi l’hǇpothğse Ƌu’il 
Ŷ’eǆiste pas de liaisoŶs N-N. Pouƌ les ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = Ϭ,ϳ tel Ƌue dĠposĠ et ƌeĐuit, oŶ tƌouǀe 
des rapports N/Si de 0,46 et 0,51 respectivement, ce qui correspond bien à la valeur de 0,47 
trouvée paƌ ellipsoŵĠtƌie à paƌtiƌ de l’ĠƋuatioŶ ϰ.ϭ ;pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ tel Ƌue dĠposĠͿ. Pouƌ 
l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ ƌeĐuit, oŶ ĐalĐule une valeur N/Si = 1,28, ce qui indique un 
ŵatĠƌiau tƌğs pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie ŵais aǀeĐ ƋuelƋues atoŵes de “i eŶ excès 
(clairement mis en évidence par les états Si3+). Cela rejoint les résultats de FTIR (Figure 4.9) 
Ƌui iŶdiƋueŶt Ƌue la ĐouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ est légèrement sous-stœĐhioŵĠtƌiƋue ;ǆ < 
ϭ,ϯϯͿ. OŶ peut doŶĐ ĐoŶsidĠƌeƌ Ƌue la dĠĐoŶǀolutioŶ telle Ƌu’elle a ĠtĠ ƌĠalisĠe est ƌĠaliste et 
donne des pourcentages fiables des différentes composantes. 
 


































































































Figure 4.17 : déconvolution des speĐtƌes des ĠleĐtƌoŶs de Đœuƌ “i Ϯp des ĐouĐhes ɶ = Ϭ,ϳ telle 
que déposée (a) et après recuit (b) à partir des états nitrurés Sin+ du silicium. (c) déconvolution 
du pic Si 2p de la couche de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = 10 après recuit. 






















Si 2p Si0 2p3/2 99.30 0.86 19.39 99.30 0.89 25.58 - - - 
Si 2p Si0 2p1/2 99.97 0.86 8.64 99.84 0.89 12.79 - - - 
Si 2p Si1+ 99.90 0.91 3.29 99.90 1.05 0.37 - - - 
Si 2p Si2+ 100.50 1.67 27.59 100.50 1.25 8.69 - - - 
Si 2p Si3+ 101.10 1.35 13.59 - - - 101.10 1.32 8.08 
Si 2p Si4+ - - - 101.70 1.56 22.21 101.70 1.60 41.84 
C 1s 284.76 0.08 0.58 282.85 0 0.06 283.28 0.01 0.59 
N 1s 397.30 1.08 25.24 397.53 1.30 27.13 397.37 1.51 46.06 
O 1s 532.04 0.39 1.68 531.95 1.37 1.53 532.17 1.55 2.29 
Tableau 4.4 : paramètres utilisés (position énergétique et largeur à mi-hauteur) et concentration de 
chaque contribution pour la déconvolution des spectres Si 2p des 3 couches analysées. 
4.3.3 Processus de formation des nanocristaux de silicium 
4.3.3.1 Couche a-SiNx:H ƌiĐhe eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳͿ telle Ƌue dĠposĠe 
CoŵŵeŶçoŶs paƌ aŶalǇseƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ a-SiNx:H riche en Si tel que déposé (Figure 4.17(a)). 
Le spectre est composĠ d’uŶ piĐ laƌge ĐoŵposĠ des diffĠƌeŶtes ĐoŶtƌiďutioŶs “in+ excepté 
Si4+. Cela iŶdiƋue Ƌue la ĐouĐhe telle Ƌue dĠposĠe est eǆeŵpte d’uŶe phase 
stœĐhioŵĠtƌiƋue “i3N4 mais contient des domaines de Si amorphe en raison de la présence 
des contributions Si0 2p3/2 et Si
0 2p1/2. BieŶ Ƌue l’XP“ Ŷe peƌŵette pas de distiŶgueƌ le “i 
amorphe du Si cristallin, les spectres Raman ont montré précédemment que les couches 
riches en Si ne contiennent pas de c-Si avant recuit, ce qui confirme le caractère amorphe de 
ces contributions Si0. Ces domaines de Si amorphe sont donc formés lors du procédé de 
dĠpôt plasŵa. C’est uŶe diffĠƌeŶĐe iŵpoƌtaŶte ĐoŵpaƌĠe à de Ŷoŵďƌeuǆ tƌaǀauǆ Ƌui 
suggğƌeŶt Ƌue la pƌĠĐipitatioŶ de l’eǆĐğs de siliĐiuŵ loƌs du ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe est le 
mécanisme principal de formation et de cristallisation des nc-Si [34]. La présence de 
contributions Si1+, Si2+, Si3+ et l’aďseŶĐe de phase “i3N4 montrent que ces nanoparticules de Si 
sont encapsulées dans une matrice a-SiNx:H riche en Si.  
4.3.3.2 Couche a-SiNx ƌiĐhe eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳͿ apƌğs ƌeĐuit 
Après recuit (Figure 4.17(b)), la concentration totale de N et de Si reste constante mais le 
speĐtƌe “i Ϯp pƌĠseŶte uŶe foƌŵe tƌğs diffĠƌeŶte. Deuǆ piĐs ĐaƌaĐtĠƌistiƋues d’uŶe phase de 
“i puƌ et d’uŶe phase “i3N4 soŶt ĐlaiƌeŵeŶt ǀisiďles. L’appaƌitioŶ de la ĐoŶtƌiďutioŶ Si4+ à 
ϭϬϭ,ϳ eV iŶdiƋue eŶ paƌtiĐulieƌ la foƌŵatioŶ d’uŶe ŵatƌiĐe a-Si3N4 lors du recuit, ce qui vient 
confirmer les résultats de spectroscopie infrarouge (Figure 4.9). Les contributions Si0 à  
99,3 eV et 99,84 eV sont cette fois dues à la présence de nc-Si, comme le montrent les 
mesures Raman, DRX et TEM. Les autres contributions disparaissent excepté Si2+ qui reste 





ƌestƌuĐtuƌatioŶ et d’uŶ ƌĠaƌƌaŶgeŵeŶt ĐhiŵiƋue de la ĐouĐhe Ƌui ŵğŶe à la foƌŵatioŶ de 
deux phases thermodynamiquement stables [20].  
Pour ces deux échantillons riches en Si et comprenant des domaines de Si amorphe ou 
ĐƌistalliŶ, il est possiďle d’estiŵeƌ à paƌtiƌ de la dĠĐoŶǀolutioŶ du speĐtƌe “i Ϯp la 
concentration [Si0] d’atoŵes de “i iŶĐlus daŶs Đes doŵaiŶes de “i puƌ paƌ ƌappoƌt à la totalitĠ 
des atomes de Si présents dans la ĐouĐhe d’apƌğs l’eǆpƌessioŶ suiǀaŶte : 
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La ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’atoŵes de “i appaƌteŶaŶt à des doŵaiŶes de “i puƌ est aiŶsi estiŵĠe à  
39 % pour la couche telle que déposée et 55,1 % pour la couche après recuit. Outre le 
processus de cristallisation du silicium en excès,  ces valeurs confirment le processus de 
réarrangement atomique et chimique des couches riches en Si : lors du recuit, les atomes de 
Si en excès sont incorporés aux naŶopaƌtiĐules de siliĐiuŵ pƌĠeǆistaŶtes jusƋu’à Đe Ƌue la 
matrice amorphe atteigne la composition de Si3N4 et soit dépourvue de Si en excès. Nous 
soŵŵes doŶĐ ďieŶ eŶ pƌĠseŶĐe d’uŶ phĠŶoŵğŶe de dĠŵiǆtioŶ ;aussi appelĠ pƌĠĐipitatioŶͿ 
Ƌui Ŷ’est toutefois pas le seul processus de formation des nc-Si puisque la création des 
domaines de Si a lieu originellement dans la phase plasma.  
4.3.4 Etude de la structure des interfaces nc-Si/a-Si3N4 
Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuit, Ŷous soŵŵes aiŶsi eŶ pƌĠseŶĐe de deuǆ phases dominantes 
correspondant à la matrice a-Si3N4 et aux nc-Si. Toutefois, outre les contributions Si
4+ et Si0, 
Ŷous aǀoŶs ĠgaleŵeŶt oďseƌǀĠ la pƌĠseŶĐe d’uŶe ĐoŶtƌiďutioŶ “i2+ en concentration non 
ŶĠgligeaďle. La ƋuestioŶ Ƌui s’est aloƌs posĠe Ġtait de saǀoiƌ où se situaient ces états Si2+ 
dans le matériau nanocomposite. Deux hypothèses ont été suggérées : 
1. Les états intermédiaires Si2+ seraient attribués à une démixtion incomplète lors du recuit 
et doŶĐ à uŶ ƌĠsidu d’atoŵes de “i eŶ eǆĐğs daŶs la ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe. L’aďseŶĐe d’Ġtats 
Si1+ et Si3+ invalide toutefois cette hypothèse. Nous avons en effet observé à partir de 
l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ Ƌu’uŶ lĠgeƌ eǆĐğs de “i daŶs uŶ ŵatĠƌiau hoŵogğŶe 
seƌait d’aďoƌd ŵis eŶ ĠǀideŶĐe paƌ des Ġtats “i3+ (Figure 4.17(c)). Autrement dit, si la 
ŵatƌiĐe ĐoŶtieŶt uŶe faiďle ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’atoŵes de “i eŶ eǆĐğs paƌ ƌappoƌt à la 
stœĐhioŵĠtƌie, ĐeƌtaiŶs atoŵes de “i seƌoŶt liĠs à ϯ atoŵes d’azote et uŶ atoŵe de “i, 
au lieu de ϰ atoŵes d’azote. UŶe ŵatƌiĐe a-SiNx homogène et légèrement riche en Si ne 
peut doŶĐ pas ĐoŶteŶiƌ d’Ġtats iŶteƌŵĠdiaiƌes “i2+ sans les états Si3+ nécessaires pour une 
transition vers la phase a-Si3N4. 
2. Si les états intermédiaires Si2+ ne se situent ni dans la matrice ni dans les nc-Si 
eǆĐlusiǀeŵeŶt ĐoŵposĠs d’Ġtats “i0, oŶ peut aloƌs peŶseƌ Ƌu’ils se situeŶt à l’iŶteƌfaĐe 




entre les nc-Si et la matrice, et font la transition entre la phase cristalline du silicium et la 
phase amorphe du nitrure comme représenté sur la Figure 4.18. 
 
Figure 4.18 : ŵodğle sĐhĠŵatiƋue de la stƌuĐtuƌe des liaisoŶs à l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/a-Si3N4. Les 
atomes de Si sont représentés en bleu et les atomes de N en rouge. Les états Si2+ d’iŶteƌfaĐe 
sont indiqués par des flèches. 
Ces conclusions sont à corréler avec les mesures de spectroscopie Raman précédentes et 
peuǀeŶt eǆpliƋueƌ l’ĠpauleŵeŶt du piĐ TO du “i Ƌui a ĠtĠ attƌiďuĠ à uŶ effet de suƌfaĐe. UŶ 
état Si2+ est en effet un atome de Si avec deux liaisons Si-Si et deux liaisons Si-N. La présence 
d’azote Đoŵŵe pƌeŵieƌ ǀoisin de ces liaisons Si-Si peut avoir un effet de distorsion, c'est-à-
dire de modification des angles et des longueurs des liaisons Si-Si, dont la conséquence est la 
modification de la fréquence de vibration du spectre Raman. De plus, ces états Si2+ qui font 
la liaison entre la phase cristalline et la phase amorphe subissent vraisemblablement des 
contraintes importantes en raison de la différence de structure de ces deux phases, ce qui 
aurait également une influence sur la fréquence de vibration des liaisons Si-Si liées à ces 
états Si2+. L’hǇpothğse d’uŶ effet de suƌfaĐe pouƌ eǆpliƋueƌ la foƌŵe du speĐtƌe RaŵaŶ est 
doŶĐ iĐi ĐoŶfiƌŵĠe paƌ la ŵise eŶ ĠǀideŶĐe d’Ġtats iŶteƌŵĠdiaiƌes “i2+ à l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-
Si/matrice par XPS. 
4.3.5 Discussion sur les états Si2+ présents à l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/a-Si3N4 
CoŶtƌaiƌeŵeŶt au Đas d’uŶe ŵatƌiĐe de “iO2, il Ŷ’eǆiste pas de tƌaǀauǆ ĐoŶŶus ĐoŶĐeƌŶaŶt la 
structure des interfaces nc-Si/a-Si3N4. A paƌtiƌ d’uŶe Ġtude XP“ ƌĠsolue eŶ aŶgle, HiguĐhi et 
Aratani démontrent la présence de liaisons Si-Si3H, Si-Si2NH, Si-Si3N (Si
1+) et Si-Si2N2 (Si
2+) 
pour une interface plane entre une couche a-Si3N4 et un substrat de c-Si [69]. Toutefois, dans 
Ŷotƌe Đas, les ĠĐhaŶtilloŶs soŶt eǆeŵpts d’hǇdƌogğŶe apƌğs ƌeĐuit Đoŵŵe le ŵoŶtƌe la 
speĐtƌosĐopie IR. Les possiďles liaisoŶs peŶdaŶtes du siliĐiuŵ à l’iŶteƌfaĐe Ŷe peuǀeŶt doŶĐ 
pas ġtƌe passiǀĠes paƌ l’hǇdƌogğŶe. De plus, en raison des précautions décrites 
pƌĠĐĠdeŵŵeŶt pouƌ Ġǀiteƌ l’oǆǇdatioŶ des ĐouĐhes, les ŵesuƌes XP“ ŵoŶtƌeŶt Ƌue la 
ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’oǆǇgğŶe daŶs les ĐouĐhes ŶaŶoĐoŵposites est tƌğs faiďle. De Đe fait, seules 
les liaisons Si-Si et Si-N peuvent participeƌ à la ĐoŶstƌuĐtioŶ de l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/a-Si3N4. Dans 






PƌeŵiğƌeŵeŶt, la pƌĠseŶĐe d’Ġtats “i2+ suggğƌe Ƌue l’iŶteƌfaĐe est ĐoŵposĠe 
majoritairement de ponts Si2-N-“i où uŶ atoŵe d’azote fait la ĐoŶŶeǆioŶ eŶtƌe deuǆ atoŵes 
Si2+ à la surface des nc-Si et un atome Si4+ de la matrice a-Si3N4 (cf. Figure 4.18). Pour une 
matrice SiO2, Hadjisavvas montre que des ponts Si-O-Si non connectés à la matrice se 
forment à la surface des nc-Si et permettent ainsi la relaxation des contraintes de surface 
avec un coût énergétique moindre [163]. EŶ ƌeǀaŶĐhe, la ǀaleŶĐe ϯ de l’azote iŵpliƋue Ƌue 
l’atoŵe d’azote dans la liaison Si2-N-Si soit connecté à la matrice a-Si3N4. On peut donc 
s’atteŶdƌe à Đe Ƌue Đes poŶts soieŶt ďeauĐoup plus ĐoŶtƌaiŶts daŶs le Đas d’uŶe ŵatƌiĐe de 
nitrure, ce qui rejoint les conclusions précédentes concernant la forme du spectre Raman. 
Deuxièmement, des simulations ont montré que la densité de liaisons Si-O-Si en surface des 
nc-Si augmente avec la taille des nc-Si [162]. La distribution de ces ponts en surface est 
discontinue ; Des régions très denses sont séparées par de larges régions poreuses. Par 
ailleurs, dans une étude XPS similaire à nos mesures, Kim et al. montrent que la surface des 
nc-“i est ĐoŶstituĠe d’uŶe ĐoƋuille ĐoŵposĠe des diffĠƌeŶts Ġtats d’oǆǇdatioŶ “i1+, Si2+ et Si3+ 
;siŵilaiƌes auǆ Ġtats ŶitƌuƌĠs aǀeĐ des atoŵes d’oǆǇgğŶe à la plaĐe des atoŵes d’azoteͿ, Đe 
qui indique une transition non abrupte des nc-“i ǀeƌs la ŵatƌiĐe. DaŶs le Đas d’uŶe iŶteƌfaĐe 
nc-Si/a-Si3N4, nous pouvons montrer en première approximation que la densité de ponts Si2-
N-“i pƌĠseŶts à l’iŶteƌfaĐe est ĠleǀĠe et saŶs poƌositĠ, et suggère une interface abrupte : en 
considérant des nc-“i sphĠƌiƋues ou faĐettĠs, oŶ peut faiƌe l’hǇpothğse Ƌue la suƌfaĐe des ŶĐ-
Si est une combinaison de plans (111), (110) ou (100). Pour le silicium cristallin qui adopte 
une structure zinc blende et dont le paramètre de maille vaut 5,43 Å, la densité atomique 
surfacique est de 7,8 × 1014 cm-2, 9,6 × 1014 cm-2 et 6,8 × 1014 cm-2 pour les plans (111), (110) 
et (100) respectiǀeŵeŶt. “i l’oŶ ĐoŶsidğƌe Ƌue Đes plaŶs soŶt distƌiďuĠs de façoŶ Ġgale à la 
surface des nc-Si, on trouve une densité atomique surfacique moyenne Ds =  8,1 × 10
14 cm-2. 
On sait par ailleurs que la densité atomique volumique du Si est Dv = 5 × 10
22 cm-2. Pour 
l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuit, Ŷous aǀoŶs de plus estiŵĠ la taille ŵoǇeŶŶe des ŶĐ-Si à 4,6 nm à 
partir des mesures Raman et TEM précédentes. Nous pouvons alors calculer la concentration 
des atomes de Si en surface [Si]S à partir de la relation suivante :    s nc Sis V nc SiD SSi 100D V  (4.11)  
où Snc-Si et Vnc-Si représentent la surface et le volume des nc-Si. Nous considérons ici que les 
atomes du volume contiennent également les atomes de surface.  
De ŵġŵe, d’apƌğs la dĠĐoŶǀolutioŶ du speĐtƌe “i Ϯp, oŶ sait Ƌue les contributions Si0 
représentent les atomes de Si dans le volume des nc-Si, alors que la contribution Si2+ 
ƌepƌĠseŶte les atoŵes de “i eŶ suƌfaĐe. OŶ a aloƌs uŶe ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’atoŵes “i de 
surface également définie par : 




           2s 2 0SiSi * 100Si Si  (4.12)  
A partir de la relation 4.11, nous calculons une concentration [Si]S = 21 % pour des nc-Si de 
diamètre 4,6 nm. La relation 4.12 et les concentrations des différentes contributions 
indiquées dans le Tableau 4.4 donnent une concentration [Si]S = 18,5 %. Ces valeurs 
similaires suggèrent Ƌue l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/a-Si3N4 est ĐoŶstituĠe d’uŶe deŶsitĠ ĠleǀĠe d’Ġtats 
Si2+ (de ponts Si2-N-“iͿ. OŶ peut aiŶsi faiƌe l’hǇpothğse d’uŶe iŶteƌfaĐe aďƌupte Ƌui seƌait due 
à uŶe ŵoŶoĐouĐhe d’atoŵes de “i eŶ ĐoŶfiguƌatioŶ “i2+ à la surface des nc-Si.  
4.4 Conclusion 
Ce chapitre concerne la réalisation de couches minces de nitrure de silicium contenant des 
nanocristaux de silicium par la technique dite de « précipitation du silicium en excès », ainsi 
que la caractérisation des propriétés structurales de ces couches. Dans une première partie, 
Ŷous aǀoŶs ŵoŶtƌĠ le dĠpôt d’uŶe laƌge gaŵŵe d’alliages a-SiNx:H obtenus dans un mélange 
SiH4/NH3/He à partir du procédé PPECVD. En particulier, des couches minces a-SiNx:H riches 
en Si (x < 1,33) sont élaborées, ce qui est une condition nécessaire pour obtenir des nc-Si lors 
du recuit. Les caractérisations en ellipsométrie et FTIR des couches telles que déposées 
montrent de façon générale que la structure des couches minces est étroitement liée aux 
conditions opératoires du dépôt, et particulièrement au rapport [NH3]/[SiH4]. 
Loƌs d’uŶ ƌeĐuit à ϭϭϬϬ°C, la speĐtƌosĐopie iŶfƌaƌouge eŶ tƌaŶsŵissioŶ iŶdique un processus 
de dĠshǇdƌogĠŶatioŶ aiŶsi Ƌu’uŶ ƌĠaƌƌaŶgeŵeŶt ĐhiŵiƋue des ĐouĐhes Ƌui ĐoŶduiseŶt à la 
création de nouvelles liaisons Si-N dans un environnement proche de Si3N4. La formation de 
nc-Si dans les alliages a-SiNx:H comportant un excès de Si est mise en évidence par 
différentes techniques, à savoir la microscopie électronique en transmission, la diffraction 
des rayons X et la spectroscopie Raman. Dans une étude plus approfondie des spectres 
RaŵaŶ, Ŷous aǀoŶs ŵoŶtƌĠ Ƌu’il est possiďle de ŵodĠliser la forme et la position du pic 
correspondant au premier ordre du Si cristallin daŶs le ďut d’estiŵeƌ la taille et la dispeƌsioŶ 
en taille des nc-Si pour les différents échantillons. Le diamètre moyen des nanostructures de 
Si ne varie que très légèrement. Il diminue de 4,6 nm à 3,8 nm lorsque le rapport  
ɶ = [NH3]/[SiH4] passe de 0,7 à 1,7 (c'est-à-dire un excès de Si qui diminue de 44 % à 17 %). 
L’ĠpauleŵeŶt oďseƌǀĠ suƌ les speĐtƌes RaŵaŶ ǀeƌs ϰϵϰ Đŵ-1 est attribué ici à un effet de 
suƌfaĐe plutôt Ƌu’à la pƌĠseŶĐe de siliĐiuŵ aŵoƌphe Đoŵŵe haďituelleŵeŶt adŵis daŶs la 
littérature. 
Enfin des analyses de spectroscopie de photoélectron X nous ont permis de comprendre le 
processus de formation des nc-Si lors du ƌeĐuit et d’oďteŶiƌ des iŶfoƌŵatioŶs suƌ la stƌuĐtuƌe 
des interfaces nc-“i/ŵatƌiĐe. DaŶs uŶ pƌeŵieƌ teŵps, Ŷous aǀoŶs ŵoŶtƌĠ Ƌue le dĠpôt d’uŶe 
couche barrière Si3N4 peƌŵet d’Ġǀiteƌ l’oǆǇdatioŶ des ŶĐ-Si dans la couche riche en Si et 





pour la déconvolution des pics Si 2p. Les résultats de la déconvolution à partir des différents 
états nitrurés du silicium indiquent que des domaines de Si sont formés directement 
pendant le dépôt plasma. Lors du recuit, les atomes de Si en excès dans la matrice sont 
iŶĐoƌpoƌĠs auǆ ŶaŶopaƌtiĐules de “i pƌĠeǆistaŶtes, eŶ Đouƌs de ĐƌistallisatioŶ, jusƋu’à oďteŶiƌ 
un matériau biphasé composé de nc-Si dans une matrice Si3N4. La déconvolution des pics Si 
2p nous a également permis de déduire que des états Si2+ sont présents aux interfaces nc-
Si/Si3N4 et permettent de faire la transition de la phase cristalline vers la phase amorphe. 
Nous avons suggéré que ces états Si2+ sont dus à des ponts Si2-N-Si en densité importante à 
la surface des nc-Si, reliant deux atomes de Si de la phase cristalline et un atome de Si de la 
phase aŵoƌphe. L’effet de suƌfaĐe oďseƌǀĠ suƌ les speĐtƌes RaŵaŶ peut aloƌs ġtƌe eǆpliƋuĠ 
par ces ponts azotés qui contraignent les liaisons Si-Si en surface des nc-Si. 
Ces résultats nous ont permis de mieux comprendre les propriétés structurales des couches 
nanocomposites ainsi que le processus de formation des nc-Si. Pour les applications 
envisagées décrites dans le chapitre 1, et en particulier les applications photovoltaïques 
telles que les cellules tandem à base de nc-Si, il est maintenant nécessaire de caractériser les 






























CHAPITRE 5                                                                                            
Etude des propriétés optiques des couches a-SiNx contenant des 
nanocristaux de silicium 
La connaissance des propriétés structurales des couches nanocomposites Ŷ’est pas uŶe fiŶ 
en soi. En effet, le contrôle de la taille des nc-Si, de la structure de la matrice et des 
interfaces a pour objectif de mieux maîtriser les propriétés optiques et électriques de ces 
ŵatĠƌiauǆ. C’est pouƌƋuoi, eŶ ƌegaƌd des résultats précédents, ce chapitre est consacré à 
l’Ġtude des pƌopƌiĠtĠs optiƋues des ĐouĐhes ĐoŶteŶaŶt des ŶĐ-Si à partir de différentes 
techniques de caractérisation. Le principal challenge des travaux concernant les nc-Si est la 
mise en évidence du phénomène de confinement quantique au sein des nc-“i et l’effet de 
taille suƌ l’ouǀeƌtuƌe du gap. De Ŷoŵďƌeuǆ auteuƌs oŶt oďseƌǀĠ Đe phĠŶoŵğŶe pouƌ des ŶĐ-
Si encapsulés dans des matrices SiO2 à paƌtiƌ de ŵesuƌes d’ellipsoŵĠtƌie [166], de réflexion-
transmission [167] ou de photoluminescence [168]. Toutefois les propriétés optiques de nc-
Si encapsulés dans des matrices a-Si3N4 sont encore mal connues et le confinement 
quantique des nc-“i Ŷ’a pas ĠtĠ ĐlaiƌeŵeŶt dĠŵoŶtƌĠ. CoŵpaƌĠ à l’oǆǇde, il seŵďle que la 
matrice de nitrure opère différemment sur les nc-“i, Đe Ƌui peut s’eǆpliƋueƌ paƌ de 
nombreux facteurs tels que les défauts de la matrice ou la structure des interfaces. Il est 
donc nécessaire de faire une analyse approfondie des propriétés optiques de ces matériaux 
afin de répondre aux questions suivantes : observe-t-on un phénomène de confinement 
quantique au sein des nc-Si ? Quelles soŶt les pƌopƌiĠtĠs d’aďsoƌptioŶ des ŶĐ-Si ? Quel est le 
rôle des défauts et en particulier des interfaces nc-Si/a-Si3N4 sur les propriétés optiques de 
ces matériaux ? Peut-on distinguer la photoluminescence des nc-Si et de la matrice ? 
Dans la première partie, les couches telles que déposées seront étudiées par 
spectrophotométrie UV-Vis afiŶ de ŵettƌe eŶ ĠǀideŶĐe l’iŶflueŶĐe du ƌappoƌt gazeuǆ ɶ suƌ le 
gap et les défauts de bord de bande de ces matériaux. Ces résultats seront corrélés à la 
composition des alliages a-SiNx:H mesurée précédemment. Dans la partie suivante, les 
couches a-SiNx contenant des nc-Si seront mesurées par ellipsométrie ce qui nous permettra 
de déterminer la fraction volumique des phases en présence ainsi que les propriétés 
optiques et diélectriques des nanocristaux de silicium. La théorie des milieux effectifs 
associée à la loi de dispersion de Tauc-Lorentz sera utilisée pour modéliser les spectres 
ellipsométriques mesurés. Les effets de taille sur les fonctions diélectriques des nc-Si seront 
abordés et discutés par rapport aux résultats publiés. Dans la troisième partie, l’aďsoƌptioŶ 
des couches nanocomposites sera déterminée par des mesures de réflexion-transmission et 




comparée aux valeurs du silicium massif. Enfin, dans une dernière partie et toujours en 
regard des études structurales précédentes, les propriétés de photoluminescence de ces 
couches seront présentées. CoŶtƌaiƌeŵeŶt à uŶ Ŷoŵďƌe iŵpoƌtaŶt d’Ġtudes suƌ la 
luminescence de nc-Si dans des matrices de nitrure, la luminescence de la matrice et des 
interfaces sera prise en compte pour expliquer les spectres mesurés. 
5.1 Propriétés optiques des couches a-SiNx:H telles que déposées 
5.1.1 EvolutioŶ du ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ 
Le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ α;ʄͿ a ĠtĠ dĠteƌŵiŶĠ à paƌtiƌ de ŵesuƌes de ƌĠfleǆioŶ-
transmission dans le domaine UV-visible et des mesures ellipsométriques décrites dans le 
chapitre précédent (Figure 4.3). Le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ est en effet relié au coefficient 
d’eǆtiŶĐtioŶ k;ʄͿ paƌ la ƌelatioŶ suiǀaŶte : 
   4( ) k( )  (5.1)  
où ʄ ƌepƌĠseŶte la loŶgueuƌ d’oŶde de la source. Le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ en fonction de 
l’ĠŶeƌgie des couches a-SiNx:H telles que déposées est représenté sur la Figure 5.1 (en ligne 
pleine par ellipsométrie, en ligne discontinue par spectrophotométrie). Seules les couches 
riches en Si ont été mesurées par spectrophotométrie. Les spectres du silicium amorphe (a-
Si) et du nitrure de silicium (Si3N4) donnés par les références [140] et [169] sont également 
tracĠs à titƌe de ĐoŵpaƌaisoŶ. Pouƌ les foƌtes ĠŶeƌgies, les ĐoeffiĐieŶts d’aďsoƌptioŶ ŵesuƌĠs 
par les deux méthodes sont très proches. Cela indique que les indices optiques modélisés à 
partir de la loi de dispersion de Forouhi-Bloomer sont corrects et peuvent être exploités de 
manière fiable. Il existe une légère divergence à faible énergie qui est probablement due à la 
trop faible absorption des couches minces, ce qui rend les mesures de spectrophotométrie 
ŵoiŶs fiaďles daŶs Đe doŵaiŶe d’ĠŶeƌgie.  
Pour chacune des couches déposées, on observe une zone de moyenne absorption pour 
laƋuelle le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ est Đoŵpƌis eŶtƌe ϭϬ2 et 104 cm-1 et qui correspond à des 
transitions entre les états localisés de la bande de valence ou de conduction et les états 
étendus de la bande de conduction ou de valence [62]. On observe également une zone de 
foƌte aďsoƌptioŶ pouƌ laƋuelle α > ϭϬ4 cm-1 et qui correspond à des transitions entre les états 
ĠteŶdus des deuǆ ďaŶdes d’ĠŶeƌgie ;suiǀaŶt la loi de TauĐͿ. L’ĠǀolutioŶ du ĐoeffiĐieŶt 
d’aďsoƌptioŶ est doŶĐ tƌğs pƌoĐhe de Đe Ƌue l’oŶ a pu oďseƌǀeƌ suƌ les ĐouĐhes de Đaƌďuƌe de 
silicium (Figure 3.3) avec également une zone de moyenne et de forte absorption.  
De manière générale, pour une énergie donnée, oŶ oďseƌǀe uŶe augŵeŶtatioŶ de α loƌsƋue 
les ĐouĐhes s’eŶƌiĐhisseŶt eŶ siliĐiuŵ. DupoŶt a attƌiďuĠ Đet effet à l’ĠǀolutioŶ du Ŷoŵďƌe de 
défauts dans le gap [62]. Dans les films riches en azote, les défauts seraient localisés plus 





DaŶs Ŷotƌe Đas, l’augŵeŶtatioŶ de l’aďsoƌptioŶ aǀeĐ la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de siliĐiuŵ s’oďseƌǀe 
ĠgaleŵeŶt loƌsƋue α > ϭϬ4 cm-1, c'est-à-dire pour les transitions entre les états délocalisés de 
la bande de conduction et de valence. OŶ peut doŶĐ peŶseƌ Ƌue Đ’est pƌiŶĐipaleŵeŶt le gap 
Ƌui ĐoŶtƌôle l’aďsoƌptioŶ et ŶoŶ les Ġtats de ďoƌd de ďaŶde. Toutefois, il seŵďle Ƌue les 
défauts aient également un rôle non négligeable sur les propriétés optiques des couches. 
Pouƌ les ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = Ϭ et ɶ = ϭϬ, oŶ oďseƌǀe eŶ effet ĐlaiƌeŵeŶt l’ĠlaƌgisseŵeŶt des 
bords de bande par rapport aux matériaux de référence a-Si et Si3N4 respectivement pour les 
faiďles ĠŶeƌgies. De plus, au dessous de Ϯ eV, oŶ oďseƌǀe suƌ l’eŶĐaƌt de la Figure 5.1 que les 
Đouƌďes des ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = ϭ et ɶ = ϭ,ϯ se Đƌoisent. Comme on se situe dans un domaine 
d’ĠŶeƌgie iŶtƌa-gap ;Đf. paƌagƌaphe suiǀaŶtͿ, Đette iŶǀeƌsioŶ Ŷe peut ġtƌe due Ƌu’auǆ dĠfauts 
pƌĠseŶts daŶs le gap, Ƌui seƌaieŶt ŵoiŶs ĠteŶdus daŶs l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ,ϯ Ƌue daŶs 
l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ. 
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Figure 5.1 : ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ des alliages a-SiNx:H tels que déposés mesurés par 
ellipsométrie (lignes pleines) et spectrophotométrie UV-Vis (lignes discontinues). Les 
ĐoeffiĐieŶts d’aďsoƌption des matériaux de référence a-Si [140] et Si3N4 [169] sont tracés pour 
comparaison. 
5.1.2 Evolution du gap optique et du préfacteur de Tauc 
EŶ ƌaisoŶ de la pƌĠseŶĐe d’Ġtats loĐalisĠs pƌğs de la ďaŶde de ǀaleŶĐe et la ďaŶde de 
conduction, le gap optique est un paramètre mal défini pour les semi-conducteurs 
amorphes. La méthode de Tauc décrite précédemment (équation 3.3) a été utilisée pour 
déterminer le gap des couches a-SiNx:H telles que déposées [170]. De même que pour les 
couches a-SiCx:H (ainsi que pour le reste du chapitre), il est extrait de la mesure du 
ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ daŶs l’iŶteƌǀalle ϭϬ4 cm-1 < α < 105 cm-1. Le gap de Tauc est 
représenté sur la Figure 5.2 eŶ foŶĐtioŶ de ɶ et eŶ foŶĐtioŶ du pouƌĐeŶtage de silaŶe. OŶ 




observe une variation non linéaire du gap qui passe de 1,95 eV pour une couche de silicium 
aŵoƌphe ;ɶ = ϬͿ à ϱ,ϭ eV pouƌ uŶe ĐouĐhe pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie ;ɶ = ϭϬͿ. Pouƌ les 
couches à grand gap, en raison de la faible concentration de Si, nous pouvons considérer les 
couches homogènes. Le gap mesuré correspond donc au gap effectif du matériau : il est relié 
au rapport atomique N/Si aiŶsi Ƌu’au ƌappoƌt N-H/Si-H [171], ce qui est similaire aux couches 
a-SiCx:H dont le gap est contrôlé par la concentration en carbone. En revanche pour les 
couches riches en Si, les mesures XPS et Raman ont montré que les couches étaient 
composées de domaines de Si amorphes encapsulés dans une matrice a-SiNx:H riche en Si. 
Le gap déterminé dans ce cas-là est donc ambiguë puisƋue l’aďsoƌptioŶ a lieu à la fois dans la 
matrice et dans les domaines de Si. 




































































Figure 5.2 : gap de Tauc ETauc des alliages a-SiNx:H mesuré par spectrophotométrie et ellipsométrie, et 
préfacteur de Tauc B mesuré par ellipsométrie, eŶ foŶĐtioŶ de ɶ et du pouƌĐeŶtage de silaŶe. 
La Figure 5.2 ŵoŶtƌe ĠgaleŵeŶt l’ĠǀolutioŶ du pƌĠfaĐteuƌ de TauĐ ;dĠĐƌit daŶs le Đhapitƌe ϮͿ 
extrait des courbes de Tauc des mesures ellipsométriques. Le préfacteur de Tauc B reflète 
l’ĠteŶdue du dĠsoƌdƌe au sein des couches qui se manifeste par des bords de bande de 
ǀaleŶĐe et de ĐoŶduĐtioŶ plus laƌges, aiŶsi Ƌu’uŶe deŶsitĠ d’Ġtats loĐalisĠs eŶ ďoƌd de ďaŶde 
plus importante [172]. Pouƌ les ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i ;Ϭ ≤ ɶ ≤ ϯ,ϯͿ, oŶ ƌeŵaƌƋue Ƌue le 
pƌĠfaĐteuƌ de TauĐ diŵiŶue loƌsƋu’oŶ iŶĐoƌpoƌe de l’azote, soit loƌsƋue le ƌapport N/Si 
augmente. Les états liants et anti-liants Si-Si qui se situent près de la bande de valence et de 
conduction respectivement, ainsi que les liaisons Si-H, pourraient expliquer les valeurs 
ĠleǀĠes de B pouƌ les ĐouĐhes ƌiĐhes eŶ “i. AǀeĐ l’iŶĐoƌpoƌatioŶ d’azote, Đes liaisoŶs soŶt 
progressivement remplacées par des liaisons Si-N Ƌui Ŷe possğdeŶt pas d’Ġtats daŶs le gap, 
et eŶ ĐoŶsĠƋueŶĐe B diŵiŶue. LoƌsƋu’oŶ se ƌappƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie, le pƌĠfaĐteuƌ de 
TauĐ augŵeŶte Đe Ƌui peut s’eǆpliƋueƌ paƌ la pƌĠseŶĐe de liaisoŶs peŶdaŶtes de l’azote au 
sommet de la bande de valence (N2
0, N2
-), comme l’a suggéré Robertson [173]. EŶfiŶ, pouƌ ɶ 
= 25, le préfacteur de Tauc diminue à nouveau. On aurait alors de plus nombreuses liaisons 
N-H situées en dehors du gap et donc des bords de bande moins larges. Ces résultats sont en 
accord avec les résultats de la littérature : pour des couches riches en “i, Đ’est-à-dire pour 





B [1]. Pouƌ des ĐouĐhes pƌoĐhes de la stœĐhioŵĠtƌie, DupoŶt ƌappoƌte uŶe augmentation de 
B lorsque le gap de Tauc passe de 4,2 eV à 5,1 eV [62]. 
5.2 Détermination des propriétés optiques des nc-Si par ellipsométrie 
spectroscopique 
Comme pour le cas des couches telles que déposées, les couches a-SiNx ont été 
systématiquement étudiées après recuit par ellipsométrie spectroscopique (SE). Cette 
technique présente un réel avantage en raison de son caractère non destructif, non 
peƌtuƌďateuƌ et ŶoŶ ĐoŶtaŵiŶaŶt. Outƌe la dĠteƌŵiŶatioŶ de l’Ġpaisseuƌ des couches minces 
et de la fraction volumique des différentes phases présentes, une modélisation appropriée 
des speĐtƌes peut peƌŵettƌe d’estiŵeƌ les iŶdiĐes optiƋues et les ĐoŶstaŶtes diĠleĐtƌiƋues 
des nc-Si. 
5.2.1 Description du modèle utilisé 
Nous avons vu au chapitre 2 que la modélisation des spectres ellipsométriques peut 
s’effeĐtueƌ à paƌtiƌ de deuǆ ŵodğles selon la nature des matériaux étudiés : les lois de 
dispeƌsioŶ ou l’appƌoǆiŵatioŶ des ŵilieuǆ effeĐtifs de BƌuggeŵaŶ ;BEMAͿ. UŶ ŵĠlaŶge de 
ces deux modèles est également possible, Ƌue l’oŶ pouƌƌa aloƌs appeleƌ ŵodğle ŵiǆte. DaŶs 
ce cas-là, les iŶdiĐes optiƋues de l’uŶ des ŵatĠƌiauǆ utilisĠs dans le BEMA sont inconnus et 
peuvent être modélisés par une loi de dispersion. Dans la partie précédente, les mesures XPS 
montrent que nos matériaux nanocomposites sont composés de deux phases majeures : une 
matrice de Si3N4 amorphe et une phase cristalline correspondant aux nc-Si. Nous avons donc 
utilisĠ le ŵĠlaŶge de deuǆ ŵatĠƌiauǆ daŶs le BEMA, aǀeĐ d’uŶ ĐôtĠ les iŶdiĐes d’uŶe ĐouĐhe 
Si3N4 de référence [113] et de l’autre les indices du silicium nanocristallin :  
                   3 43 4 3 4Si N enc Si enc Si Si Nnc Si e Si N ef f 02 2  (5.2)  
où ɸnc-Si et ɸSi3N4 sont les permittivités relatives, et fnc-Si et fSi3N4 les fractions volumiques des 
nanocristaux de silicium et de la matrice Si3N4 respectivement. En raison des modifications 
induites par les effets de taille sur la structure électronique des nc-Si, il ne nous est pas 
peƌŵis d’utiliseƌ des ĐoŶstaŶtes optiƋues de ƌĠfĠƌeŶĐe pouƌ ŵodĠliseƌ les iŶdiĐes des ŶĐ-Si. 
De nombreux auteurs ont tenté de déterminer les fonctions diélectriques de nanostructures 
de silicium par ellipsométrie. Selon les études, des lois de dispersion de Forouhi-Bloomer 
[174], de Tauc-Lorentz (TL) [175][176] ou encore de Gauss-Lorentz [177] ont été utilisées 
aǀeĐ des ƌĠsultats assez ĐoŶtƌadiĐtoiƌes. Les Ġtudes s’aĐĐoƌdeŶt toutefois à montrer un effet 
de ƌĠduĐtioŶ de l’aŵplitude et d’ĠlaƌgisseŵeŶt des foŶĐtioŶs diĠleĐtƌiƋues aǀeĐ la 
diminution de la taille des nc-Si. De plus, un décalage des points critiques E1 et E2 (liés aux 
transitions énergétiques) vers les hautes énergies semblent indiquer un effet de 
confinement quantique [175][178]. D’apƌğs NaĐiƌi, la distƌiďutioŶ eŶ taille des ŶĐ-Si aurait 




également un effet de lissage sur les fonctions diélectriques mesurées [179]. C’est pouƌƋuoi 
il est nécessaiƌe d’aǀoiƌ ƌeĐouƌs à uŶe foŶĐtioŶ de dispeƌsioŶ afiŶ de dĠĐƌiƌe les iŶdiĐes 
optiques des nc-Si présents dans nos matériaux. Pour cela, nous avons utilisé une fonction 
de dispersion de Tauc-Lorentz (équation 2.30 du chapitre 2) qui est adaptée à la description 
des iŶdiĐes du “i ŶaŶoĐƌistalliŶ d’apƌğs [175][114][176][180]. 
Un modèle simple à deux couches (substrat/a-SiNx/SiO2/air) a été utilisé pour cette analyse. 
La pƌĠseŶĐe de l’oǆǇde de suƌfaĐe est iŶdispeŶsaďle daŶs le ŵodğle pouƌ oďteŶiƌ uŶe ďoŶŶe 
ĐoƌƌespoŶdaŶĐe eŶtƌe les ǀaleuƌs de Ɏ et ȴ ŵesuƌĠes et ŵodĠlisĠes. Cette ĐouĐhe de siliĐe 
intègre également la rugosité de surface. Les modélisations sont basées sur des calculs 
itératifs utilisant des algorithmes de régression linéaire de type Levenberg-Marquardt. Le 
niveau de similarité entre les courbes mesurée et modélisée est aloƌs doŶŶĠ paƌ l’ĠĐaƌt 
quadratique ŵoǇeŶ σ2. Les paramètres ajustables dans le modèle à deux couches sont au 
nombre de huit : les cinq paramètres A, C, E0, Eg et n∞ de la fonction de dispersion de TL, 
aiŶsi Ƌue l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe ŶaŶoĐoŵposite, la fƌaĐtioŶ ǀoluŵiƋue des ŶĐ-Si dans cette 
ĐouĐhe ŶaŶoĐoŵposite, et l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe d’oǆǇde. 
5.2.2 Résultats du modèle ellipsométrique 
Pour les couches a-SiNx ƌiĐhes eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳ à ɶ = 1,7) et recuites, les valeurs des huit 
paramètres du modèle déterminées suite à la régression linéaire sont rapportées dans le 
Tableau 5.1. Pour tous les ĠĐhaŶtilloŶs, l’ĠĐaƌt-type est très faiďle ;de l’oƌdƌe de ϭϬ-4), de 
même que les erreurs sur les épaisseurs et la fraction volumique de nc-Si, ce qui indique des 
ǀaleuƌs fiaďles. OŶ oďseƌǀe uŶe Ġpaisseuƌ d’oǆǇde assez ĐoŶsĠƋueŶte à la suƌfaĐe ŵalgƌĠ les 
pƌĠĐautioŶs pƌises pouƌ Ġǀiteƌ l’oǆǇdatioŶ loƌs du ƌeĐuit. Coŵŵe oŶ pouǀait s’Ǉ atteŶdƌe, la 
fraction volumique de nc-“i augŵeŶte aǀeĐ le pouƌĐeŶtage de siliĐiuŵ. Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ le 
plus riche en Si (ɶ = 0,7), les nc-Si représentent 57 % du volume de la couche, ce qui est 
conséquent. On peut s’atteŶdƌe daŶs Đe Đas à oďteŶiƌ la ĐoalesĐeŶĐe des ŶĐ-Si comme on a 
pu l’oďseƌǀeƌ suƌ les iŵages de ŵiĐƌosĐopie ĠleĐtƌoŶiƋue du chapitre 4. Le gap Eg extrait de 
la loi de dispersion de TL montre une légère augmentation de 1,58 eV et 1,67 eV lorsque la 
taille des nc-Si diminue de 4,6 nm à 3,8 nm. Comparés à la valeur du gap du Si massif de  
1,12 eV, ces résultats semblent indiquer un phénomène de confinement quantique dans les 
nanostructures de Si. Les faibles variations de Eg correspondraient bien aux faibles variations 

















ɶ = Ϭ,ϳ 6,1 ± 0,2 311,8 ± 0,6 57 ± 1 1,58 0,15 202 4,08 2,01 
ɶ = ϭ 7,0 ± 0,3 320,2 ± 0,8 48 ± 1 1,63 0,61 234 4,09 2,28 
ɶ = ϭ,ϯ 6,9 ± 0,2 379,9 ± 0,9 45 ± 2 1,66 0,95 226 3,96 2,26 
ɶ = ϭ,ϳ 6,1 ± 0,2 370,4 ± 0,6 38 ± 1 1,67 1,06 237 3,75 2,45 





5.2.3 Propriétés optiques des nc-Si 
5.2.3.1 Evolution des fonctions diélectriques des nc-Si 
Les fonctions diélectriques des nc-Si déterminées à partir de la loi de dispersion de Tauc-
Lorentz précédente sont représentées sur la Figure 5.3 et comparées à celles du Si cristallin 
massif. La différence fondamentale avec le Si massif est ici la disparition des points critiques 
E1 et E2 suƌ la paƌtie iŵagiŶaiƌe de la foŶĐtioŶ diĠleĐtƌiƋue Đoŵpleǆe ;ɸ2), qui révèle la 
pƌĠseŶĐe d’uŶ seul piĐ laƌge pouƌ tous les ĠĐhaŶtilloŶs situĠ eŶtƌe E1 et E2. Il faut Ŷoteƌ Ƌu’uŶ 
seul oscillateur est suffisant pour obtenir les fonctions diélectriques des nc-Si, alors que 
l’utilisatioŶ de plusieuƌs osĐillateuƌs daŶs le ŵodğle de TL Ŷe peƌŵet pas de tƌouǀeƌ uŶe 
convergence entre les spectres ellipsométriques calculés et mesurés. Des observations 
similaires ont été faites à partir de la loi de dispersion de TL mais aussi de Forouhi-Bloomer 
(FB). Par exemple, dans le travail de Lioudakis et al. [174], bien que les fonctions 
diĠleĐtƌiƋues soieŶt dĠteƌŵiŶĠes à paƌtiƌ d’uŶe loi de FB à trois oscillateurs, la modélisation 
ŵoŶtƌe uŶe ƌĠduĐtioŶ dƌastiƋue de l’iŶteŶsitĠ du poiŶt ĐƌitiƋue E1 qui forme avec E2 un pic 
large et unique. Sur la Figure 5.3, Ŷous oďseƌǀoŶs ĠgaleŵeŶt Ƌue l’aŵplitude de ɸ2 tend à 
diminuer avec le pourcentage de silicium, et plus particulièrement avec la taille des nc-Si. 
Cela est en accord avec diverses études expérimentales menées sur des nc-Si encapsulés 
dans des matrices SiO2 ou Si3N4 [166][181]. Notamment, les valeurs des amplitudes sont très 
proches des valeurs mesurées par Naciri et al. pour des nc-Si dont la taille est comprise entre 
3 et 5 nm [175], ce qui correspond aux tailles déterminées pour nos échantillons.  
La littérature montre ainsi uŶe ƌĠduĐtioŶ de l’aŵplitude et uŶ ĠlaƌgisseŵeŶt du speĐtƌe de ɸ2 
avec la diminution de la taille des nc-Si, et ce malgré les divers modèles ellipsométriques 
utilisés [176][182][166][175][174][181]. La positioŶ eŶ ĠŶeƌgie, l’ĠlaƌgisseŵeŶt et l’iŶteŶsitĠ 
(c'est-à-diƌe la foƌĐe d’osĐillateuƌ Ƌui est ƌepƌĠseŶtatif de la deŶsitĠ d’Ġtats pouƌ cette 
transition) du PC E1 sont en effet fortement impactés par les interactions électron-trou 
(excitons) et électron-phonon dans les structures confinées [183]. La position énergétique du 
point critique E2 est en revanche peu influencée par les effets de taille, mais la réduction des 
diŵeŶsioŶs a aussi pouƌ effet de diŵiŶueƌ la foƌĐe d’osĐillateuƌ de E2. Ces effets ont 
finalement pour conséquence la disparition des points critiques E1 et E2 au pƌofit d’uŶ piĐ 
large centré autour de E2 et d’aŵplitude dĠcroissante avec la réduction en taille des nc-Si. 
Nous observons en revanche un décalage vers les faibles énergies du maximum des spectres 
ɸ2 avec la diminution de la taille des nc-Si. Cette observation est contraire aux travaux 
concernant des nc-Si dans des matrices SiO2. Le dĠĐalage des piĐs d’aďsoƌptioŶ ǀeƌs les 
fortes énergies est généralement eǆpliƋuĠ à paƌtiƌ de l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-trou dans les 
structures confinées. Dans notre cas, le confinement quantique ne semble pas jouer un rôle 
dominant en raison du décalage vers les faibles énergies mesuré. Kamineni et Diebold ont 
montré que les interactions électron-phonon ont également un impact important sur le 
point critique E1 pour des puits quantiques de c-Si [183]. AǀeĐ la diŵiŶutioŶ de l’Ġpaisseuƌ de 




ces puits, les auteurs observent un décalage vers les faibles énergies et un élargissement de 
E1. L’Ġtude des foŶĐtioŶs diĠleĐtƌiƋues de Đes puits eŶ foŶĐtioŶ de la teŵpĠƌatuƌe iŶdiƋue 
Ƌue les phoŶoŶs aĐoustiƋues et optiƋues ĐoŶtƌiďueŶt à l’Ġlaƌgisseŵent du pic, alors que 
seuls les phonons acoustiques influencent la position du point critique E1. De plus, en 
recouvrant les puits quantiques de matériaux de nature différente (SiO2, HfO2), les auteurs 
montrent que les modes des phonons acoustiques sont influencés par la rigidité de ces 
matériaux. Autrement dit, la réponse optique du Si confiné peut être modifiée par les 
pƌopƌiĠtĠs ĠlastiƋues du ŵatĠƌiau d’eŶĐapsulatioŶ. Oƌ, le ŵodule d’YouŶg d’uŶe ŵatƌiĐe 
Si3N4 ;≈ϯϭϬ GPaͿ est gƌaŶd deǀaŶt Đelui d’uŶe ŵatƌiĐe SiO2 ;≈ϳϱ GPaͿ. Nous pouǀoŶs doŶĐ 
suggĠƌeƌ Ƌue l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-phoŶoŶ est doŵiŶaŶte deǀaŶt l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-trou 
dans le cas de nc-“i eŶĐapsulĠs daŶs uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe, Đe Ƌui Ŷ’est pas le Đas pouƌ uŶe 
ŵatƌiĐe d’oǆǇde. La ŵodifiĐatioŶ de la foŶĐtioŶ diĠleĐtƌiƋue ɸ2 pour des tailles de nc-Si 
décroissantes, et en particulier le décalage vers les faibles énergies, peut alors être 
iŶteƌpƌĠtĠe paƌ l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-phonon dans les structures confinées. Dans son travail 
de thèse portant sur les constantes diélectriques du Si nanostructuré dans des matrices de 
Ŷitƌuƌe, Keita oďseƌǀe ĠgaleŵeŶt uŶ dĠĐalage ǀeƌs le ƌouge des speĐtƌes de ɸ2 pour des 
fractions volumiques de Si décroissantes (sans pour autant connaître précisément la taille 
des particules). 
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Figure 5.3 : fonctions diélectriques des nc-Si pour les différents échantillons déterminées à 
paƌtiƌ d’uŶe loi de dispeƌsioŶ de TauĐ-Lorentz et pour le Si cristallin massif. 
5.2.3.2 IŶteƌpƌĠtatioŶ phǇsiƋue de l’ĠǀolutioŶ des paƌaŵğtƌes de TauĐ-Lorentz 
Le Tableau 5.1 montre des variations importantes des paramètres A0, C, E0 et Eg de la loi de 
dispersion de Tauc-Lorentz pour les différents échantillons. Ces modifications peuvent être 
interprétées à partir des propriétés structurales des matériaux. 
 Paƌaŵğtƌe d’aŵplitude A0 
Le paƌaŵğtƌe d’aŵplitude est ƌeliĠ à la deŶsitĠ des ŶĐ-“i aiŶsi Ƌu’à la foƌĐe d’osĐillateuƌ de la 
transition interbande [180]. LoƌsƋue ɶ passe de Ϭ,ϳ à ϭ, oŶ oďseƌǀe uŶe augŵeŶtatioŶ de A0 





de la densité de nc-“i daŶs l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ paƌ ƌappoƌt à l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ Ƌui ĐoŶtieŶt 
des nc-“i ĐoalesĐĠs. Pouƌ les ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = ϭ à ɶ = ϭ,ϳ le paƌaŵğtƌe A0 est ensuite 
relativement stable. 
  Paƌaŵğtƌe d’ĠlaƌgisseŵeŶt C 
Ce paƌaŵğtƌe Ƌui dĠĐƌit l’ĠlaƌgisseŵeŶt des speĐtƌes de ɸ2 est relié à la distribution en taille 
et au désordre dans le matériau. De manière générale, on observe que C varie de façon 
inverse avec la taille des nc-Si, ce qui suggère une augmentation du désordre et de la 
distribution en taille des particules pour des nc-Si de taille décroissante. 
 Energie de transition E0 
L’ĠŶeƌgie de tƌaŶsitioŶ est ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de la deŶsitĠ d’Ġtats joiŶts des ŶĐ-Si. Nous 
Ŷ’oďservons pas de variations importantes de ce paramètre. La taille des nc-Si a donc peu 
d’iŶflueŶĐe suƌ Đe paƌaŵğtƌe, Đe Ƌui est eŶ aĐĐoƌd aǀeĐ [180] et [115]. 
 Energie de gap Eg 
Coŵŵe Ŷous l’aǀoŶs ǀu pƌĠĐĠdeŵŵeŶt, le gap Eg augŵeŶte lĠgğƌeŵeŶt eŶ ƌaisoŶ du 
confinement quantique des nc-Si. Les valeurs du gap Eg (entre 1,58 eV et 1,67 eV) sont 
typiques de nc-“i d’uŶe taille d’eŶǀiƌoŶ ϰ ± ϭ Ŷŵ d’apƌğs diffĠƌeŶts tƌaǀauǆ de la littĠƌatuƌe 
[184][185][180]. Cela correspond à la diminution du diamètre des nc-Si de 4,6 nm à 3,8 nm 
mesuré pour nos échantillons par spectroscopie Raman. 
La dĠteƌŵiŶatioŶ du ĐoeffiĐieŶt d’eǆtiŶĐtioŶ k à paƌtiƌ de la loi de Tauc-Lorentz nous a permis 
de tƌaĐeƌ la Đouƌďe de TauĐ liĠe à l’aďsoƌptioŶ des ŶĐ-Si (Figure 5.4). Le gap de Tauc a là aussi 
ĠtĠ dĠteƌŵiŶĠ pouƌ l’iŶteƌǀalle d’aďsoƌptioŶ situĠ eŶtƌe ϭϬ4 cm-1 et 105 cm-1, ce qui est 
cohérent avec le travail de Naciri et al. [175]. Nous obtenons des valeurs qui varient entre 
1,63 eV et 1,7 eV. Cela correspond bien aux valeurs Eg trouvées à partir de la loi de TL. 
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Figure 5.4 : courbes de Tauc des échantillons contenant des nc-Si déterminées à partir du 
modèle de Tauc-Lorentz.  




La ĐouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ apƌğs ƌeĐuit a ĠgaleŵeŶt ĠtĠ ŵesuƌĠe et ŵodĠlisĠe paƌ 
ellipsoŵĠtƌie. Cette ĐouĐhe Ƌui Ŷ’est pas ƌiĐhe eŶ Si comme le montre la Figure 4.4(b1) ne 
contient pas de nc-Si. Elle peut donc être considérée comme homogène et modélisée à 
paƌtiƌ d’uŶe siŵple loi de dispeƌsioŶ de Foƌouhi-Bloomer. Les indices n et k déterminés dans 
ce cas-là sont très proches des indices du matériau de référence Si3N4 donnés par [113]. 
D’apƌğs la ŵĠthode de Tauc, on trouve un gap élevé de 5,1 eV. 
5.2.4 Conclusion 
La modélisation des spectres ellipsométriques à partir de la théorie des milieux effectifs et 
de la loi de dispersion de Tauc-Lorentz nous a permis de déterminer les fonctions 
diélectriques des nc-Si encapsulés dans des matrices Si3N4 en fonction de leur taille. Les 
fonctions diélectriques révèlent un pic large centré près du point critique E2 du Si massif, 
aiŶsi Ƌu’uŶe diŵiŶutioŶ de l’aŵplitude et uŶ ĠlaƌgisseŵeŶt des piĐs aǀeĐ la ƌĠduĐtioŶ de la 
taille des nc-Si. Ces observations sont accord avec les résultats théoriques et expérimentaux 
de la littérature concernant des nc-Si encapsulés dans des matrices SiO2. On remarque en 
revanche un décalage des pics vers les faibles énergies avec la réduction de la taille Ƌue l’oŶ 
attribue à la prédominance des interactions électron-phonon sur les interactions électron-
trous, c'est-à-dire sur le confinement quantique des électrons. Cette effet est expliqué par 
uŶe diffĠƌeŶĐe d’ĠlastiĐitĠ des ŵatƌiĐes “iO2 et Si3N4. Enfin, malgré son influence réduite sur 
les constantes diélectriques des nc-Si, le confinement quantique est mis en évidence par 
l’ĠǀolutioŶ du paƌaŵğtƌe Eg. 
5.3 Absorption des couches a-SiNx contenant des nc-Si (mesures de 
réflexion-transmission) 
5.3.1 Influence du ƌappoƌt γ  
Nous avons représenté sur la Figure 5.5 les ĐoeffiĐieŶts d’aďsoƌptioŶ α des ĐouĐhes a-SiNx 
contenant des nc-“i ;Ϭ,ϳ ≤ ɶ ≤ ϭ,ϳͿ dĠteƌŵiŶĠs à partir de mesures de réflexion-transmission. 
Les ĐoeffiĐieŶts d’aďsoƌptioŶ dĠteƌŵiŶĠs pouƌ les ĐouĐhes telles Ƌue dĠposĠes soŶt tƌaĐĠs à 
titre de comparaison (lignes discontinues). Entre 1,5 eV et 2 eV, on observe dans tous les cas 
uŶ ĐoeffiĐieŶt d’aďsorption plus élevé après recuit. Au dessus de 2 eV, la différence 
d’aďsoƌptioŶ est ďeauĐoup plus faiďle, eǆĐeptĠ pouƌ ɶ = ϭ,ϳ. L’augŵeŶtatioŶ du ĐoeffiĐieŶt 
d’aďsoƌptioŶ daŶs la paƌtie de faiďle ĠŶeƌgie est ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de la foƌŵatioŶ de siliĐiuŵ 
cristallin [1]. Pour les matériaux non recuits, nous avons en effet mesuré un gap entre 2 eV 
et 2,3 eV (Figure 4.8). La partie de faible absorption, au dessous de 2 eV, a alors été 
attribuée aux défauts de bord de bande. Dans le cas des matériaux recuits (riches en Si), 
Ŷous soŵŵes eŶ pƌĠseŶĐe d’uŶe ĐouĐhe ďiphasĠe et l’oŶ peut ĐoŶsidĠƌeƌ Ƌue seuls les Ŷc-Si 





“i l’oŶ fait l’hǇpothğse Ƌue la ŵatƌiĐe est totaleŵeŶt tƌaŶspaƌeŶte daŶs l’iŶteƌǀalle d’ĠŶeƌgie 
1,5-5,1 eV (on néglige les défauts présents dans le gap ou en bord de bande qui peuvent 
également absorber) et que seuls les nc-Si absorbent, il faut alors prendre en compte les 
diffĠƌeŶĐes d’aďsoƌptioŶ liĠes au ǀoluŵe des ŶĐ-Si dans ces couches. Sur la Figure 5.5(b), 
Ŷous aǀoŶs tƌaĐĠ les ĐoeffiĐieŶts d’aďsoƌptioŶ des ĠĐhaŶtilloŶs Ϭ,ϳ ≤ ɶ ≤ ϭ,ϳ ŶoƌŵalisĠs paƌ le 
pourcentage volumique des nc-Si déterminés par ellipsométrie, c'est-à-dire par l’Ġpaisseuƌ 
équivalente de Si cristallin. On observe le recouvrement presque parfait des courbes, ce qui 
indique que les propriétés optiques des nc-Si sont très proches pour les différents 
échantillons. Une fois encore, on peut donc faire le parallèle avec la spectroscopie Raman 
qui montre des variations assez faibles de la taille des nc-“i loƌsƋue ɶ ǀaƌie. La 
spectrophotométrie UV-Vis manque probablement de précision pour mettre en évidence les 
légères différences des constantes optiques des nc-Si. 
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Figure 5.5 : (a) ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ des ĐouĐhes de nitrure riches en Si telles que déposées 
(lignes discontinues) et  recuites (lignes pleines) mesuré par spectrophotométrie UV-Vis. (b) 
ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ ŶoƌŵalisĠ paƌ le ǀoluŵe de ŶĐ-Si déterminé par ellipsométrie. 
Sur la Figure 5.5;ďͿ, le speĐtƌe d’aďsoƌptioŶ du “i ĐƌistalliŶ ŵassif a ĠgaleŵeŶt ĠtĠ tƌaĐĠ. DaŶs 
la paƌtie de faiďle ĠŶeƌgie, le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ des ŶĐ-Si est de plusieurs ordres de 
gƌaŶdeuƌ plus ĠleǀĠ Ƌue Đelui du “i ŵassif. Cet effet est liĠ à l’augŵeŶtation de la force 
d’osĐillateuƌ de l’eǆĐitoŶ daŶs le siliĐiuŵ ŶaŶostƌuĐtuƌĠ : en effet, en confinant un exciton 
daŶs uŶ ǀoluŵe ƌĠduit, les foŶĐtioŶs d’oŶde de l’ĠleĐtƌoŶ et du tƌou se ĐheǀauĐheŶt 
spatialement, Đe Ƌui a pouƌ effet d’aĐcroître l’ĠŶeƌgie de liaisoŶ de l’eǆĐitoŶ et la foƌĐe 
d’osĐillateuƌ [186]. Le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ α est liĠ à la foƌĐe d’osĐillateuƌ paƌ la ƌelatioŶ :    nc Si nc Sif / V  (5.3)  
où fnc-Si est la foƌĐe d’osĐillateuƌ des ŶĐ-Si et Vnc-Si est le volume des nc-Si. Les observations 
faites sur la Figure 5.5(b) semblent donc indiquer un effet de confinement quantique au sein 
des nc-Si saŶs Ƌu’il Ǉ ait toutefois de diffĠƌeŶĐe eŶtƌe les échantillons. En revanche, le Si 
ŵassif ŵoŶtƌe uŶ ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ plus ĠleǀĠ daŶs l’UV que les nc-Si. Outre son gap 
indirect de 1,12 eV, le Si possède en effet un gap direct de 3,4 eV dans sa structure de bande 




qui correspond à la transition E1 et qui explique ici la forte absorption pour des énergies de 
photon élevées. 
5.3.2 Détermination du gap par spectrophotométrie UV-Vis  
De la même façon que précédemment, le gap de Tauc a pu être déterminé par 
spectrophotométrie UV-Vis dans l’iŶteƌǀalle d’aďsoƌptioŶ situĠ entre 104 cm-1 et 105 cm-1. 
Pour les 4 échantillons analysés, Ŷous tƌouǀoŶs uŶ gap d’eŶǀiƌoŶ ϭ,ϳ eV saŶs Ƌu’il Ǉ ait de 
différence significative entre les échantillons. Cette valeur est très proche du paramètre Eg 
de la loi de dispersion de TL ainsi que des valeurs du gap de Tauc déterminées par 








ɶ = Ϭ,ϳ 1,58 1,63 1,7 
ɶ = ϭ 1,63 1,65 1,7 
ɶ = ϭ,ϯ 1,66 1,68 1,7 
ɶ = ϭ,ϳ 1,67 1,70 1,7 
Tableau 5.2 : gap des nc-Si déterminé à partir de différentes méthodes. 
5.4 Etude de la photoluminescence des couches a-SiNx contenant des nc-Si 
Afin de mieux comprendre les propriétés optiques et électroniques des couches de nitrure 
de silicium contenant des nc-Si, il est intéressant d’Ġtudieƌ les tƌaŶsitioŶs ƌadiatiǀes iŶduites 
paƌ l’eǆĐitatioŶ luŵiŶeuse de Đes ŵatĠƌiauǆ. EŶ paƌtiĐulieƌ, l’oďseƌǀatioŶ d’uŶ sigŶal de 
photoluminescence (PL) attribué sans ambiguïté aux nc-Si et dépendant de leur taille serait 
uŶe ĠǀideŶĐe diƌeĐte d’uŶ phĠŶoŵğŶe de ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue. Toutefois, ŵalgƌĠ les 
Ŷoŵďƌeuǆ tƌaǀauǆ puďliĠs suƌ le sujet, l’oƌigiŶe de la PL de ĐouĐhes a-SiNx contenant des nc-
Si est encore à éclaircir. Au contraire de nc-Si encapsulés dans une matrices SiO2, la 
luminescence des films à base de nitrure de silicium est en effet compliquée par la présence 
de nombreux centres radiatifs tels que les défauts de la matrice, les interfaces ou les nc-Si 
(dont nous avons fait une synthèse dans le chapitre 1). Selon les études, les auteurs 
attribuent la luminescence à une convolution de ces centres radiatifs ou à un seul type de 
transition [187][188][189]. De plus, le décalage du signal de PL avec la composition des 
couches est souvent attribué à un effet de confinement quantique au sein des nc-Si sans 
avoir toujours identifié la présence de nc-Si dans ces couches ni pris en compte la PL de la 
matrice de nitrure. Dans un article abondamment cité [184], Park mesure ainsi un signal de 
PL entre 2 et 3 eV qui est attribué à des nanoparticules de Si amorphes de taille variable 
encapsulées dans une matrice de nitrure de silicium, mais la luminescence de la matrice 
Ŷ’est pas aďoƌdĠe. Il a pouƌtaŶt ĠtĠ ŵoŶtƌĠ que le nitrure de silicium amorphe possède un 
signal de PL important qui dépend étroitement de sa composition [75]. Dans ce contexte, la 





phĠŶoŵğŶe Đoŵpleǆe Ƌu’il est iŵpoƌtaŶt de Đlaƌifieƌ. C’est pouƌƋuoi, daŶs Đette partie nous 
étudions la PL des couches a-SiNx contenant des nc-Si en regard des résultats précédents 
concernant la structure des couches et des interfaces.  
5.4.1 Détails expérimentaux 
Les quatre ĠĐhaŶtilloŶs Ϭ,ϳ ≤ ɶ ≤ ϭ,ϳ ƌeĐuits dĠposĠs suƌ suďstƌat “i oŶt ĠtĠ analysés. 
L’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ a ĠgaleŵeŶt ĠtĠ ĠtudiĠ Đaƌ sa stƌuĐtuƌe et sa ĐoŵpositioŶ 
sont proches de la matrice Si3N4 des échantillons nanocomposites. Le montage de 
photoluminescence résolue en temps a été schématisé sur la Figure 2.11 du chapitre 2. En 
ƌaisoŶ d’uŶ sigŶal de PL tƌğs faiďle, Ŷous aǀoŶs dû augŵeŶteƌ au ŵaǆiŵuŵ le teŵps 
d’eǆpositioŶ et le gaiŶ d’aŵplifiĐatioŶ suƌ le dĠteĐteuƌ. UŶe puissaŶĐe d’eǆĐitatioŶ 
importante de 5,7 W.cm-2 a été utilisée. Les spectres étant trop larges pouƌ l’aĐƋuisitioŶ eŶ 
une fois par le système de détection, environ dix images ont été enregistrées pour chaque 
ĠĐhaŶtilloŶ eŶ faisaŶt ǀaƌieƌ la positioŶ du ƌĠseau d’aŶalǇse optiƋue. Toutefois, le dĠteĐteuƌ 
pƌĠseŶtaŶt des dĠfauts d’hoŵogĠŶĠitĠ, l’iŶteŶsitĠ de l’ĠŵissioŶ suƌ ses ďoƌds est ƌĠduite. Le 
ƌeĐouǀƌeŵeŶt des iŵages Ŷ’est doŶĐ pas paƌfait Đe Ƌui peut aǀoiƌ pouƌ effet uŶe lĠgğƌe 
déformation des spectres. Un filtre passe-haut a ĠtĠ plaĐĠ eŶtƌe l’ĠĐhaŶtilloŶ et le dĠteĐteuƌ 
afin de coupeƌ les sigŶauǆ d’ĠŶergie E > 2,61 eV et d’Ġǀiteƌ aiŶsi la ĐoŶtƌiďutioŶ du laseƌ  
(3,26 eV). Les analyses ont été réalisées dans un premier temps à 300 K puis à 15 K. 
5.4.2 Description des résultats 
Les spectres de PL des différents échantillons intégrés temporellement et mesurés à 300 K 
suƌ l’iŶteƌǀalle ϭ,ϰ – 2,8 eV sont représentés sur la Figure 5.6(a). Tous les spectres sont larges 
et peu intenses, Đe Ƌui eǆpliƋue le faiďle ƌappoƌt sigŶal/ďƌuit. L’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = 
10 émet un signal de PL dont la position du maximum se trouve à environ 2,15 eV. Pour cet 
échantillon on observe une contribution de plus haute énergie autour de 2,55 eV. Les quatre 
ĠĐhaŶtilloŶs ƌiĐhes eŶ “i pƌĠseŶteŶt uŶ sigŶal de PL doŶt l’iŶteŶsitĠ est ĐƌoissaŶte et doŶt le 
maximum se décale de 2,3 eV à Ϯ,Ϯ eV loƌsƋue ɶ passe de Ϭ,ϳ à ϭ,ϳ. Le déclin de PL de ces 
différents matériaux détecté à 2,25 eV est tracé sur la Figure 5.6;ďͿ. Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭϬ, 
la décroissance de luminescence est de type bi-exponentiel, avec un premier temps court 
(20 ps) et un deuxième temps tƌğs loŶg ;> ϭϬ ŶsͿ Ƌue l’oŶ Ŷe peut pas ŵesuƌeƌ aǀeĐ Ŷotƌe 
système. En effet, le taux de répétition des impulsions laser de 80 MHz (12,5 ns) limite la 
mesure à des temps de vie inférieurs à 5 ns. La dynamique de PL des échantillons riches en Si 
est très diffĠƌeŶte de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe, aǀeĐ des teŵps de dĠĐƌoissaŶĐe ďeauĐoup 
plus courts ;≈ ϭϬϬ psͿ. OŶ Ŷ’oďseƌǀe pas de diffĠƌeŶĐe sigŶifiĐatiǀe d’uŶ ĠĐhaŶtilloŶ à l’autƌe. 
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Figure 5.6 : (a) spectres de PL intégré temporellement et (b) dynamique de PL détecté à 2,25 
eV des couches a-SiNx ƌiĐhes eŶ “i et de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ apƌğs ƌeĐuit. 
5.4.3 Discussion 
5.4.3.1 Couche de référence 
CoŵŵeŶçoŶs paƌ disĐuteƌ les ƌĠsultats oďteŶus pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ. 
D’apƌğs le speĐtƌe XP“ et la dĠĐoŶǀolutioŶ ƌĠalisĠe, Ŷous aǀoŶs ŵesuƌĠ uŶ ƌappoƌt  
N/Si = 1,28 ce qui correspond à une couche proche de la composition de Si3N4 avec quelques 
atomes de Si en excès et donc quelques liaisons Si-Si. Cette couche peut être considérée 
homogène et ne contient pas de nc-Si en raison de la trop faible quantité de Si en excès. La 
PL mesurée ne peut donc provenir que de la couche a-SiNx elle-même. La PL du nitrure de 
siliĐiuŵ aŵoƌphe a ĠtĠ laƌgeŵeŶt ĠtudiĠe et les auteuƌs s’aĐĐoƌdeŶt pouƌ attƌiďueƌ la PL à 
deux mécanismes de recombinaison [82]. D’uŶe paƌt, les pƌoĐessus de ƌeĐoŵďiŶaisoŶs 
électron-trou entre les états localisés de bord de bande après theƌŵalisatioŶ, d’autƌe paƌt 
les processus de recombinaison radiative des défauts profonds (cf. Figure 1.13). Dans le 
premier cas, la position du pic de luminescence est étroitement liée au gap de Tauc ETauc du 
nitrure de silicium. Le modèle de Dunstan suppose que les processus de recombinaison sont 
contrôlés par la distribution des états localisés de bord de bande, et que les porteurs excités 
thermalisent vers les états voisins de moindre énergie (de façon non-radiative) avant de 
ƌeĐoŵďiŶeƌ et d’Ġŵettƌe uŶ photoŶ. DuŶstaŶ pƌĠdit uŶ piĐ de luŵiŶesĐeŶĐe situĠ à uŶe 
énergie E sous le gap ET telle que [76] : 
      NPL Tauc L L(E E ) exp( E )(1 exp( E ))  (5.4)  
où βL est pƌopoƌtioŶŶel à l’iŶǀeƌse de l’ĠŶeƌgie d’UƌďaĐh Ƌui dĠpeŶd de la peŶte du 
ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ daŶs le doŵaiŶe de faiďle ĠŶeƌgie. DuŶstaŶ pƌĠǀoit la theƌŵalisatioŶ 
des porteurs sur N+1 états localisés de bord de baŶde. UŶ teŵps de ǀie tƌğs Đouƌt, de l’oƌdƌe 
de quelques nanosecondes, a été mesuré pour ces processus de thermalisation-
recombinaison [82]. Dans le deuxième cas, les processus de recombinaison à partir des 





long. Parmi ces défauts profonds, les liaisons pendantes du silicium Si0 situées au milieu du 
gap du Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ soŶt ŵajoƌitaiƌes ;Đf. Đhapitƌe ϭͿ. D’apƌğs les diffĠƌeŶts tƌaǀauǆ 
publiés, ces deux mécanismes ont un signal de PL large et centré autour de 2,5 eV pour le 
Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie [79][75][82][188][187][84], ce qui les rend 
difficiles à distiŶgueƌ si Đe Ŷ’est paƌ la ŵesuƌe de la dǇŶaŵiƋue de PL. 
La décroissance de type bi-eǆpoŶeŶtielle de l’ĠĐhaŶtillon de référence peut être expliquée à 
partir de ces résultats. Dans un premier temps, des processus de thermalisations-
recombinaisons des paires électron-trou expliqueraient la décroissance rapide de la PL, alors 
que des processus de recombinaisons dus aux liaisons pendantes du silicium seraient dans 
un deuxième temps responsables des temps de vie de PL plus longs. Afin de mieux 
comprendre ces processus, la dynamique de la PL de cet échantillon a été tracée pour 
différentes énergies (Figure 5.7). 
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Figure 5.7 : dynamique de la PL de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ pour différentes énergies 
détectées. 
A 2,15 eV, le signal est majoritairement dominé par les recombinaisons dues aux liaisons 
pendantes du silicium. En effet, après un cycle de 12,5 ns (taux de répétition des impulsions 
laseƌ d’eǆĐitatioŶͿ, c'est-à-dire juste avant une nouvelle impulsion laser, le signal de PL est à 
peiŶe iŶfĠƌieuƌ au sigŶal Ƌui suit l’iŵpulsioŶ laseƌ. Cela iŶdiƋue uŶ teŵps de ǀie loŶg Ƌui Ŷe 
peut toutefois pas être mesuré précisément en raison de la fréquence élevée du laser. A 
2,55 eV en revanche, on observe une décroissance rapide avec un signal fortement atténué 
après 12 ns, ce qui indique une PL dominée par des processus de thermalisations-
recombinaisons. Ces deux processus peuvent ainsi expliquer la forme et la position du 
spectre de PL de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe. Le piĐ pƌiŶĐipal à Ϯ,ϭϱ eV est dû auǆ 
recombinaisons radiatives des liaisons pendantes du Si alors que la contribution à 2,55 eV 
est la conséquence des processus de thermalisations-recombinaisons des états localisés de 
bord de baŶde. Il se pouƌƌait Ƌue les liaisoŶs peŶdaŶtes de l’azote joueŶt ĠgaleŵeŶt uŶ ƌôle 
en émettant un signal de PL à 3 eV [79][187]. Toutefois, celui-ci ne peut pas être détecté par 
notre système limité par le filtre à 475 nm (2,61 eV). 




AfiŶ de ĐoŶfiƌŵeƌ Đes ƌĠsultats, le sigŶal de PL de l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe a ĠtĠ iŶtĠgƌĠ suƌ 
différents intervalles de temps : un intervalle de temps Đouƌts situĠ juste apƌğs l’iŵpulsioŶ 
laser (0-100 ps) et un intervalle de temps longs (650-750 ps). Les spectres de PL en fonction 
de l’ĠŶeƌgie ĐalĐulĠs pouƌ Đes deuǆ iŶteƌǀalles soŶt ƌepƌĠseŶtĠs suƌ la Figure 5.8(a). Du fait 
de l’iŶtĠgƌatioŶ paƌtielle, les speĐtƌes soŶt tƌğs ďƌuitĠs. Auǆ teŵps Đouƌts, le speĐtƌe est peu 
modifié car les deux types de défauts contribuent au signal de PL. Pouƌ l’iŶteƌǀalle de temps 
longs, la ĐoŶtƌiďutioŶ de haute ĠŶeƌgie s’effoŶdƌe et seul le piĐ à Ϯ,ϭϱ eV suďsiste. “i l’oŶ 
trace la différence entre ces spectres (Figure 5.8(b)), on observe ainsi clairement un signal 
centré autour de 2,55 eV. Cela vient confirmer la double contribution au signal de PL du 
nitrure de silicium : les défauts de temps de vie longs et les défauts de temps de vie courts à 
2,15 eV et 2,55 eV respectivement. Outre ces transitions radiatives, la faible intensité du 
signal indique que des recombinaisons non radiatives viennent considérablement atténuer la 
photoluminescence (« PL quenching » en anglais). Celles-ci peuvent également être dues aux 
liaisons pendantes du Si. 
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Figure 5.8 : (a) spectre de PL après intégration sur un intervalle de temps longs (650-750 ps) et 
un intervalle de temps courts (0-100 ps). (b) Différence entre les spectres de PL de temps 
courts et de temps longs. 
5.4.3.2 Couches contenant des nc-Si 
D’apƌğs la Figure 5.6, les échantillons contenant des nc-Si présentent des spectres et des 
dǇŶaŵiƋues diffĠƌeŶtes paƌ ƌappoƌt à l’ĠĐhaŶtilloŶ saŶs ŶĐ-Si. Cela indique une corrélation 
étroite entre la structure des couches et les propriétés de PL. Pour autant, la luminescence 
ne semble pas provenir des nc-Si. Dans ce cas, oŶ pouƌƌait eŶ effet s’atteŶdƌe à uŶ dĠĐalage 
de la position des spectres vers le bleu pour des tailles de nc-Si décroissantes, c'est-à-dire 
loƌsƋue ɶ augŵeŶte. Or, Đ’est l’iŶǀeƌse Ƌui se pƌoduit, et on observe un léger décalage de  
Ϯ,ϯ eV à Ϯ,Ϯ eV loƌsƋue ɶ passe de Ϭ,ϳ à ϭ,ϳ. De plus, le teŵps de ǀie de PL de Đes ĐouĐhes est 
de l’oƌdƌe de la ŶaŶoseĐoŶde, Đe Ƌui est ďeauĐoup plus Đouƌt Ƌue le teŵps de ǀie de 
quelques dizaiŶes de ʅs Ƌui a ĠtĠ ŵesuƌĠ pouƌ les ŶĐ-Si [22]. L’iŶteƌpƌĠtatioŶ de la 
luminescence est donc à chercher au sein de la matrice ou aux interfaces. Nous faisons ici 





résultats observés. Toutefois, ces interprétations peuvent être sujettes à la controverse et 
doivent être renforcées par de plus amples caractérisations.  
Pour les quatre échantillons contenant des nc-Si, deux contributions liées à la matrice Si3N4 
et aux interfaces nc-Si/matrice sont à prendre en compte pour expliquer la forme et la 
positioŶ des speĐtƌes. Les teŵps de ǀie de luŵiŶesĐeŶĐe tƌğs Đouƌts ŵesuƌĠs ;de l’oƌdƌe de la 
centaine de picosecondes) excluent la contribution des défauts profonds Si0 de la matrice en 
tant que transitions radiatives. Toutefois, les recombinaisons à partir des états localisés de 
ďoƌd de ďaŶde ŵesuƌĠes à Ϯ,ϱϱ eV pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe semblent participer au 
sigŶal de PL. CoŶsidĠƌoŶs ŵaiŶteŶaŶt les iŶteƌfaĐes. Il a ĠtĠ ŵoŶtƌĠ Ƌue les atoŵes d’azote 
présents à la surface des nc-“i joueŶt uŶ ƌôle ĐƌuĐial suƌ le sigŶal de PL. D’apƌğs dal Negƌo, les 
ponts Si-N-“i d’iŶteƌfaĐe luŵiŶesĐeŶt eŶ effet vers 2,2 eV avec un temps de vie de quelques 
ns seulement [86]. Nous avons effectivement montré à partir des mesures XPS que des 
ponts azotés permettent de faire la liaison entre deux atomes de Si appartenant aux nc-Si et 
un atome de Si de la matrice. La partie de faible énergie des spectres (entre 2 et 2,2 eV) 
pourrait donc être attribuée à la luminescence de ces ponts Si2-N-“i d’iŶteƌfaĐe. 
Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ, uŶ sigŶal de PL tƌğs faiďle est ŵesuƌĠ. Nous aǀoŶs ǀu 
précédemment que cet échantillon comporte une fraction volumique importante de Si 
cristallin dont la conséquence est la coalescence des nc-Si. Le faible signal de PL pourrait 
aloƌs s’eǆpliƋueƌ paƌ uŶe deŶsitĠ iŵpoƌtaŶte de dĠfauts ŶoŶ ƌadiatifs au seiŶ des ŶĐ-Si ou 
aux joints de grain qui masqueraient presque entièrement les transitions radiatives des 
interfaces nc-Si/matrice et de la matrice elle-même. Les nc-Si pourraient donc avoir un rôle 
de désactivation de la luminescence de certains processus en captant les porteurs 
photogénérés par transfert énergétique entre la matrice et les nc-Si. 
A ŵesuƌe Ƌue l’oŶ diŵiŶue la ƋuaŶtitĠ de siliĐiuŵ ;loƌsƋue ɶ augŵeŶteͿ, les ŶĐ-Si sont mieux 
isolés les uns des autres et le volume de Si cristallin diminue : les transitions non radiatives 
s’estoŵpeŶt peu à peu au pƌofit des tƌaŶsitioŶs ƌadiatiǀes, Đe Ƌui ƌĠsulte eŶ uŶ sigŶal de PL 
plus intense. Le décalage des spectres vers le bleu pourrait alors indiquer que la 
luminescence des ponts Si2-N-“i d’iŶteƌfaĐe doŵiŶe peu à peu la luŵiŶesĐeŶĐe de la matrice. 
Ce phĠŶoŵğŶe peut ġtƌe disĐutĠ à paƌtiƌ de l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-phonon abordée 
précédemment. Lors de la détermination des constantes diélectriques des nc-Si, nous avons 
vu que cette interaction peut jouer un rôle prépondérant sur leurs propriétés optiques dans 
le Đas d’uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ. Paƌ ailleuƌs, à paƌtiƌ de ŵesuƌes de 
photoluminescence, Martin et al. ont démontré un fort couplage électron-phonon avec les 
phonons des liaisons Si-O-“i d’iŶteƌfaĐe pouƌ des ŶĐ-“i d’uŶ diaŵğtƌe iŶfĠƌieuƌ à Ϯ,ϳ Ŷŵ 
encapsulés dans une matrice SiO2 [190]. Les auteuƌs ŵoŶtƌeŶt Ƌu’aǀeĐ la diŵiŶutioŶ de la 
taille des particules, ce couplage entraîne la localisation successive des porteurs de charge 
(électrons et trous) dans la coquille d’oǆǇde, doŶt la ĐoŶsĠƋueŶĐe est la liŵitatioŶ du 
ĐoŶfiŶeŵeŶt ƋuaŶtiƋue. DaŶs Ŷos ŵatĠƌiauǆ, Ŷous aǀoŶs suggĠƌĠ Ƌue l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-
phonon des nc-Si est forte en raison de la matrice Si3N4 Ƌui possğde uŶ ŵodule d’YouŶg 




ĠleǀĠ. D’apƌğs les ƌeŵaƌƋues pƌĠĐĠdeŶtes, Ŷous pouǀoŶs doŶĐ faiƌe l’hǇpothğse Ƌue les 
poƌteuƌs de Đhaƌge soŶt loĐalisĠs à l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/Si3N4, Đ’est à diƌe au Ŷiǀeau des poŶts  
Si2-N-Si qui émettent un signal de PL vers 2,2 eV. Avec la réduction en taille des nc-Si, la 
localisation des électrons et des trous aux interfaces augmente, si bien que la luminescence 
des ponts Si2-N-Si domine peu à peu celle de la matrice. Pour les matrices SiO2, la localisation 
des poƌteuƌs de Đhaƌge iŶduite paƌ l’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-phonon est significative 
uniquement pour les plus petits cristaux (< 2,7 nm). Dans notre cas, cet effet serait observé 
pour des nc-“i de plus gƌaŶde taille ;eŶtƌe ϯ,ϴ et ϰ,ϴ ŶŵͿ. Cela peut s’eǆpliƋueƌ d’uŶe paƌt 
par une interaction électron-phonon plus grande en raison de la rigidité de la matrice Si3N4, 
d’autƌe paƌt paƌ uŶe iŶteƌfaĐe plus foƌteŵeŶt polaƌisĠe [190]. Les atomes de Si en surface 
des nc-Si sont en effet liés à deux atoŵes d’azote de la ŵatƌiĐe “i3N4, contre un atome 
d’oǆǇgğŶe pouƌ uŶe ŵatƌiĐe “iO2. 
5.4.3.3 Mesures à basse température 
Des mesures à basse température (15 K) ont été réalisées afin de compléter cette partie. La 
Figure 5.9(a) représente le déclin de la photoluminesĐeŶĐe de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ,ϯ à 300 K et 
à 15 K. On observe une nette différence entre les deux courbes avec des temps de vie de 
luminescence beaucoup plus longs à basse température. Ce résultat démontre que les 
transitions mesurées à 300 K sont activées thermiquement, et vient confirmer les 
hypothèses précédentes. Les deux processus de luminescence évoqués pour expliquer les 
spectres de PL des échantillons nanocomposites à 300 K soŶt eŶ effet liĠs à l’agitatioŶ 
thermique du réseau. Les transitions radiatives à partir des états localisés de bord de bande 
de la matrice de nitrure ont lieu après la thermalisation (transitions non radiatives) des 
porteurs sur les états voisins de plus faible énergie. Ces phénomènes de relaxation se 
caractérisent par des sauts dans la queue de bande dont la cinétique dépend de la 
teŵpĠƌatuƌe du ŵatĠƌiau. D’apƌğs MoŶƌoe [191], la dynamique de ƌelaǆatioŶ ʆij d’uŶ site 
occupé i vers un site inoccupé j est donnée par la relation : 
        ijij 0 ij Eexp( 2 R )exp kT  (5.5)  
avec Eij et Rij l’ĠŶeƌgie et la distaŶĐe eŶtƌe les Ġtats i et j. ɷ-1 caractérise la décroissance de la 
foŶĐtioŶ d’oŶde de l’ĠleĐtƌoŶ eǆĐitĠ. ʆ0 est uŶe ĐoŶstaŶte d’oƌdƌe de gƌaŶdeuƌ tǇpiƋue de la 
fréquence du phonon : ʆ0 ≈ ϭϬ12 s-1. La relaxation des électrons excités vers les états de plus 
faiďle ĠŶeƌgie et paƌ ĐoŶsĠƋueŶt les teŵps de ǀie de luŵiŶesĐeŶĐe soŶt doŶĐ d’autaŶt plus 
rapides que la température est élevée. De même, les processus phononiques sont 
ĠtƌoiteŵeŶt liĠs à la teŵpĠƌatuƌe. A Ϭ K, le ƌĠseau ĐƌistalliŶ est à l’Ġtat foŶdaŵeŶtal et Ŷe 
peut pas absorber de phonons. Lorsque la température augmente, le réseau subit alors des 
fluctuations d’ĠŶeƌgie ĐausĠes paƌ des vibrations aléatoires du réseau. 
Sur la Figure 5.9;ďͿ, Ŷous aǀoŶs ƌepƌĠseŶtĠ les speĐtƌes de PL eŶ foŶĐtioŶ de l’ĠŶeƌgie à 15 K 





mesure différentes ne permettent pas ici de comparer les intensités de PL. Les discontinuités 
du spectre à 15 K pour les faibles énergies sont des artefacts de ŵesuƌe dus à l’aĐƋuisitioŶ 
des doŶŶĠes suƌ plusieuƌs iŶteƌǀalles d’ĠŶeƌgie suĐĐessifs. OŶ oďseƌǀe uŶe lĠgğƌe diffĠƌeŶĐe 
sur la forme des spectres : à ϭϱ K, le ƌappoƌt d’iŶteŶsitĠ de la ĐoŶtƌiďutioŶ de haute ĠŶeƌgie 
sur la contribution de faible énergie augmente par rapport au spectre à 300 K. A basse 
température, le couplage électron-phonon est en effet moins fort, ce qui a pour effet de 
diminuer la photoluminescence des interfaces vers 2,2 eV. En revanche, les recombinaisons 
dans la matrice autour de 2,55 eV pouƌƌaieŶt ġtƌe plus iŶteŶses eŶ ƌaisoŶ d’uŶe ĐoŶtƌiďutioŶ 
moins importante des transitions non radiatives dans le nitrure de silicium amorphe lorsque 
la température diminue [192]. 
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Figure 5.9 : (a) déclin de PL de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ,3 mesuré à 15 K et 300 K pour une énergie de 
détection de 2,25 eV. (b) Comparaison des spectres de PL à 15 K et  300 K. 
5.4.4 Conclusion sur les mesures de photoluminescence 
Les mesures de photoluminescence résolue en temps suggèrent que les matrices de nitrure 
de siliciuŵ soŶt iŶadaptĠes à l’Ġtude de la luŵiŶesĐeŶĐe de ŶĐ-Si. Ces résultats montrent en 
effet Ƌu’uŶ alliage a-SiNx ne contenant pas de nc-“i ;ɶ = ϭϬͿ possğde des dĠfauts à l’oƌigiŶe 
de la luminescence : les états localisés de bord de bande de temps de vie courts ;de l’oƌdƌe 
de la ns), et les défauts profonds que sont les liaisons pendantes du silicium de temps de vie 
longs (>> 12 ns). Ces deux types de défauts se trouvent respectivement à 2,55 eV et 2,15 eV 
pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ de ƌĠfĠƌeŶĐe. Loƌs du ƌeĐuit, le ƌéarrangement chimique de la couche 
induit une « guérison » des liaisons pendantes du silicium de la matrice car aucune transition 
radiative de temps de vie longs Ŷ’est oďseƌǀĠe. EŶ ƌeǀaŶĐhe, deuǆ tǇpes de dĠfauts peuǀeŶt 
expliquer la PL mesurée pour les couches nanocomposites : les états localisés de bord de 
bande de la matrice Si3N4 d’uŶe paƌt ;à Ϯ,ϱϱ eVͿ, et les dĠfauts d’iŶteƌfaĐe pƌiŶĐipaleŵeŶt 
dus aux ponts Si2-N-Si (à 2,2 eV). Aucune luminescence issue des nc-“i Ŷ’est oďseƌǀĠe. Celle-
ci est soit inexistante, soit masquée par la luminescence des transitions radiatives de la 
matrice et des interfaces, ainsi que par la contribution des transitions non radiatives. 
 





Dans cette partie, des mesures de réflexion-tƌaŶsŵissioŶ, d’ellipsoŵĠtƌie speĐtƌosĐopiƋue et 
de photoluminescence résolue en temps ont été réalisées afin de mieux comprendre les 
propriétés optiques des nc-Si, et plus généralement des couches nanocomposites. La 
modélisation des spectres ellipsométriques à partir du modèle des milieux effectifs associé à 
la loi de dispersion de Tauc-Lorentz nous a permis de déterminer les fractions volumiques 
des nc-Si et de la matrice Si3N4, ainsi que les constantes diélectriques des nc-Si de taille 
ǀaƌiaďle. La loi de dispeƌsioŶ de TL Ƌui a ĠtĠ dĠǀeloppĠe à l’oƌigiŶe pouƌ dĠteƌŵiŶeƌ les 
constantes optiques de semiconducteurs amorphes semble être ici appropriée pour la 
modélisation des propriétés optiques du Si nanocristallin. Les valeurs du gap des nc-Si 
mesurées selon différentes méthodes sont en effet en adéquation et correspondent aux 
tailles des nc-Si estimées dans le chapitre précédent. Comparé au Si massif, la mesure du gap 
à 1,6-1,7 eV indique un effet de confinement quantique dont la légère variation serait due à 
la réduction de la taille des nc-“i. De plus, les speĐtƌes d’aďsoƌptioŶ de Đes ĠĐhaŶtilloŶs 
ŶaŶoĐoŵposites dĠŵoŶtƌeŶt l’augŵeŶtatioŶ de la foƌĐe d’osĐillateuƌ du “i ĐoŶfiŶĠ ĐoŵpaƌĠ 
au Si massif, ce qui a pour consĠƋueŶĐe uŶe augŵeŶtatioŶ du ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ daŶs 
la paƌtie de faiďle ĠŶeƌgie. Ces diffĠƌeŶts ƌĠsultats soŶt ƌĠǀĠlateuƌs d’uŶ effet de 
ĐoŶfiŶeŵeŶt Ƌui est toutefois peu ǀaƌiaďle d’uŶ ĠĐhaŶtilloŶ à l’autƌe eŶ ƌaisoŶ de la faiďle 
différence de taille des nc-Si présents dans ces couches. 
Nous avons ensuite étudié les propriétés de photoluminescence de ces matériaux en étant 
particulièrement attentif à la luminescence de la matrice et des interfaces. En raison des 
nombreux défauts radiatifs et non radiatifs présents dans le nitrure de silicium, il a été 
ĐoŶĐlu Ƌue l’utilisatioŶ d’uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe est peu appƌopƌiĠe à la ŵesuƌe de PL des ŶĐ-
Si, si celle-ci existe. Les spectres de PL en énergie et la dynamique de luminescence indiquent 
en effet que le signal mesuré ne provient pas des nc-Si, notamment en raison des temps de 
vie très courts des transitions radiatives. La PL a été attribuée à deux contributions : les états 
localisés de bord de bande de la matrice Si3N4 qui possèdent des transitions radiatives vers 
2,55 eV, et les ponts Si2-N-“i d’iŶteƌfaĐe Ƌui luŵiŶesĐeŶt à Ϯ,Ϯ eV. De futuƌes ĐaƌaĐtĠƌisatioŶs 
sont toutefois nécessaires pour confirmer ces hypothèses. 
Après avoir caractérisé les propriétés structurales et optiques de ces matériaux à base de 
nanocristaux de silicium contenus dans des matrices de nitrure de silicium, nous avons 
pouƌsuiǀi l’Ġtude de Đes ŵatĠƌiauǆ paƌ des ĐaƌaĐtĠƌisatioŶs ĠleĐtƌiƋues. Celles-ci sont 






CHAPITRE 6                                                                        
Caractérisations électriques des couches a-SiNx contenant des 
nanocristaux de silicium                                                 
6.1 OďjeĐtifs de l’Ġtude 
Coŵŵe Ŷous l’aǀoŶs pƌĠseŶtĠ daŶs le pƌeŵieƌ Đhapitƌe de Đe tƌaǀail de thğse, les 
nanocristaux de silicium encapsulés dans une matrice à grand gap présentent de 
Ŷoŵďƌeuses poteŶtialitĠs d’appliĐatioŶ pouƌ les sǇstğŵes ĠleĐtƌoŶiƋues et photovoltaïques 
tels que les mémoires à nc-Si ou les cellules PV multijonctions tout silicium. Dans le cas 
d’appliĐatioŶs PV, l’utilisatioŶ de ŵatƌiĐes de Đaƌďuƌe ou de nitrure de silicium semble 
appropriée en raison du gap plus faible de ces matériaux par rapport aux oxydes de silicium. 
La conduction des porteurs de charge à travers le matériau nanocomposite serait en effet 
facilitée par la hauteur de barrière moins élevée des matrices a-Si3N4 et a-SiC. Toutefois, bien 
que les propriétés optiques et structurales des réseaux de nc-Si dans des matrices siliciées 
aieŶt ĠtĠ assez laƌgeŵeŶt ĠtudiĠes, l’Ġtude des pƌopƌiĠtĠs de tƌaŶspoƌt de Đes ŵatĠƌiauǆ 
nanocomposites est encore à un stade initial [193]. La plupart des travaux de la littérature 
portant sur les propriétés électriques des nc-Si concernent des nc-Si isolés [7]. Les résultats 
mis en évidence dans ces études, en particulier le blocage de Coulomb [194] et les 
phénomènes de confinement quantique [195], sont nécessaires pour comprendre le 
transport dans les ensembles de nc-Si. Toutefois, de nombreuses questions restent ouvertes 
pour les réseaux de nc-Si en raison de la présence de multiples mécanismes de conduction 
qui compliquent les interprétations (effet tunnel direct et assisté par les défauts, Fowler-
Nordheim, Poole-FƌeŶĐkel, zoŶe de Đhaƌge d’espaĐeͿ [196]. Des études avancées sur le 
silicium poreux ont montré que le transport des charges est uniquement lié aux propriétés 
ĠleĐtƌoŶiƋues du ŵatĠƌiau et à la gĠoŵĠtƌie du ƌĠseau. Toutefois, il Ŷ’est pas ĠǀideŶt Ƌue le 
même schéma puisse être appliqué dans le cas de nc-Si encapsulés dans une matrice siliciée 
en raison de la microstructure différente et de la présence de la matrice amorphe dont les 
propriétés électriques doivent être prises en compte. 
Ce chapitre ne se veut pas une étude détaillée sur les propriétés électriques des matériaux 
sǇŶthĠtisĠs ŵais uŶe ĠďauĐhe ouǀƌaŶt la ǀoie à diffĠƌeŶtes peƌspeĐtiǀes. L’oďjeĐtif est de 
décrire de façon qualitative les mécanismes de conduction et de chargement possibles de 
ces matéƌiauǆ. D’iŵpoƌtaŶts pƌoďlğŵes de ƌepƌoduĐtiďilitĠ, Ƌue Ŷous essaieƌoŶs d’eǆpliƋueƌ, 
ont en effet compliqué cette étude. Nous nous sommes donc limités à l’Ġtude des 




caractéristiques courant-tension des deux échantillons de référence (le nitrure de silicium et 
le “i polǇĐƌistalliŶͿ, et de la ĐouĐhe ƌiĐhe eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳͿ aǀaŶt et apƌğs ƌeĐuit. Le ƌôle des 
défauts sur les phénomènes de chargement et sur le transport des charges à travers les 
couches déposées sera étudié en particulier. De plus, les mesures seront systématiquement 
ƌĠalisĠes daŶs le Ŷoiƌ et sous ĠĐlaiƌeŵeŶt afiŶ de ĐoŵpƌeŶdƌe l’iŶflueŶĐe de la luŵiğƌe suƌ 
les propriétés électriques de ces matériaux. A partir de ces résultats préliminaires, nous 
finirons par discuter des perspectives envisagées pour la suite de cette étude.  
6.2 RĠalisatioŶ d’uŶ dispositif pouƌ les ŵesuƌes ĠleĐtƌiƋues 
Afin de mesurer les caractéristiques courant-tension dans le noir et sous éclairement des 
couches étudiées précédemment, il est nécessaire de réaliser un dispositif de mesure 
adapté. Nous décrivons dans cette partie les différentes étapes (représentées sur la Figure 
6.1) menant à la fabrication de ce dispositif ainsi que les problèmes rencontrés. 
6.2.1 FaďƌiĐatioŶ d’uŶe stƌuĐtuƌe de test 
La première étape comprend le dépôt des couches a-SiNx:H sur des substrats de Si de 2 
pouĐes faiďleŵeŶt ;ʌ =  ϳ-ϭϯ ɏ.ĐŵͿ et foƌteŵeŶt ;ʌ = ϭϬ-3 ɏ.ĐŵͿ dopĠs (type P). L’Ġpaisseuƌ 
des couches va de 80 nm à 350 nm selon les échantillons. Ces dépôts sont réalisés à travers 
uŶ ŵasƋue d’aĐieƌ dĠĐoupĠ au laseƌ afiŶ d’oďteŶiƌ douze plots de 7,2 mm de côté séparés 
par une distance de 2,8 mm. Les dimensions des plots ont été réduites au maximum afin de 
multiplier les mesures sur un même échantillon et réduire les problèmes de court-circuit de 
ces couches. Après le dépôt, nous observons un facteur de forme satisfaisant sur les bords 
des plots, ce qui a été rendu possible grâce à l’Ġpaisseuƌ ƌĠduite du ŵasƋue. Les ĠĐhaŶtilloŶs 
sont ensuite recuits selon la procédure habituelle. 
L’Ġtape suiǀaŶte est le ƌeĐouǀƌeŵeŶt de la suƌfaĐe des plots paƌ uŶe ĐouĐhe d’ITO ;IŶdiuŵ 
TiŶ OǆǇdeͿ. L’ITO est uŶ ŵatĠƌiau laƌgeŵeŶt utilisĠ pouƌ les dispositifs optoélectroniques, 
notamment les OLED ou les cellules PV en couches minces. Il possède en effet un large gap 
(3,5-4,3 eV) qui lui confère une forte transmission (> 85 %) dans le domaine visible et 
infrarouge. En raison de son caractère dégénéré de type n, il possède de plus une faible 
ƌĠsistiǀitĠ. Le tƌaǀail de soƌtie de l’ITO ǀaƌie gĠŶĠƌaleŵeŶt eŶtƌe ϰ,ϳ eV et ϱ,Ϯ eV. DaŶs Ŷotƌe 
Đas, les ĐouĐhes d’ITO oŶt ĠtĠ ĠlaďoƌĠes paƌ pulǀĠƌisatioŶ ŵagŶĠtƌoŶ ƌĠaĐtiǀe d’uŶe Điďle 
d’ITO daŶs uŶ plasŵa Aƌ+O2. Le déďit d’oǆǇgğŶe a ĠtĠ ǀaƌiĠ afiŶ d’aŵĠlioƌeƌ la tƌaŶsŵissioŶ 
et la résistance carrée. Les paramètres optimisés décrits dans le Tableau 6.1 ont permis 
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UŶe Ġtape de photolithogƌaphie peƌŵet eŶsuite de gƌaǀeƌ la ĐouĐhe d’ITO eŶ dehoƌs des 
plots et d’Ġǀiteƌ les Đouƌts-ĐiƌĐuits aǀeĐ le suďstƌat. UŶ ƌeĐuit de l’ITO s’est de plus aǀĠƌĠ 
indispensable pour deux raisons : d’uŶe paƌt, Đela peƌŵet d’aŵĠlioƌeƌ les pƌopƌiĠtĠs 
optiques et électriƋues de l’ITO. Nous aǀoŶs aiŶsi mesuré une transmission de 89 % et une 
ƌĠsistaŶĐe ĐaƌƌĠe de ϯϬ ɏ ;Đe Ƌui ĐoƌƌespoŶd à uŶe ƌĠsistiǀitĠ de l’oƌdƌe de ϭϬ-4 ɏ.cm) après 
un recuit de 10 min à 380°C. Ce sont des valeurs très raisonnables pour des dépôts par 
pulvérisation magnétron [197]. D’autƌe paƌt, Đe pƌeŵier recuit à 380°C permet de dégazer la 
ĐouĐhe d’ITO aǀaŶt le dĠpôt d’oƌ suďsĠƋueŶt. L’oƌ se Đoŵpoƌte eŶ effet Đoŵŵe uŶe ĐouĐhe 
barrière qui empêche les molécules de gaz des couches sous-jaĐeŶtes de s’ĠĐhappeƌ, Đe Ƌui 
peut entraîner la délamination des couches lors du recuit final. 
 
Figure 6.1 : pƌoĐĠdĠ de faďƌiĐatioŶ d’uŶ dispositif électrique pour la mesure des 
caractéristiques I-V des couches a-SiNx contenant des nc-Si. 
La dernière étape comprend la faďƌiĐatioŶ des ĐoŶtaĐts ŵĠtalliƋues à paƌtiƌ d’uŶ dĠpôt d’oƌ 
d’eŶǀiƌoŶ ϭϱϬ Ŷŵ dĠposĠ paƌ ĠǀapoƌatioŶ. AfiŶ d’Ġǀiteƌ la pƌĠseŶĐe de l’oǆǇde Ŷatif eŶtƌe 
l’oƌ et le suďstƌat de siliĐiuŵ, la suƌfaĐe du “i a ĠtĠ dĠsoǆǇdĠe au HF aǀaŶt ĐhaƋue 
ĠǀapoƌatioŶ d’oƌ. UŶe Ġtape de photolithogƌaphie/gƌaǀuƌe peƌŵet eŶsuite d’Ġlaďoƌeƌ les 
ĐoŶtaĐts eŶ faĐe aǀaŶt situĠs suƌ la ĐouĐhe d’ITO et les ĐoŶtaĐts eŶ faĐe aƌƌiğƌe positioŶŶĠs 
directement sur le substrat de Si. Les contacts en face avant sont gravés de façon à obtenir 
un puits de lumière de 10 mm2 au dessus de la couche. Le contact ohmique entre les 




ĐoŶtaĐts eŶ faĐe aƌƌiğƌe et le siliĐiuŵ est oďteŶu loƌs d’uŶ ƌeĐuit fiŶal à ϯϴϬ°C ;saŶs plateauͿ 
sous atmosphère N2. Cela peƌŵet de dĠpasseƌ le poiŶt d’euteĐtiƋue “i/Au à ϯϲϯ°C et 
entraîne uŶe diffusioŶ paƌtielle de l’oƌ daŶs le siliĐiuŵ. Apƌğs Đette deƌŶiğƌe Ġtape, 
l’ĠĐhaŶtilloŶ est pƌġt pouƌ les ŵesuƌes ĠleĐtƌiƋues. 
6.2.2 Description du banc de mesure utilisé 
Un porte-substrat équipé de pointes métalliques a été fabriqué au Laplace afin de prendre 
les contacts sur les douze plots à mesurer. Celui-ci est représenté sur la Figure 6.2 avec le 
schéma de principe des mesures courant-tension. Un électromètre Keithley 2601 permet de 
mesurer le courant circulant entre les électrodes pour une tension appliquée en mode 4 
pointes. Cet appareil est très sensible et possède une résolution sur la mesure du courant de 
10-12 A. Le système est liŵitĠ à des ĐouƌaŶts ŵaǆiŵuŵ de ϭ ŵA afiŶ de pƌotĠgeƌ l’appaƌeil de 
mesure. Des rampes de tension entre -2 V et 2 V ou -1 V et 1 V avec un pas de 40 mV ont été 
appliƋuĠes. Cela peƌŵet d’Ġǀiteƌ le ĐlaƋuage des ĐouĐhes pouƌ des teŶsioŶs plus iŵpoƌtaŶtes 
(résultant en un courant supérieur à 1 mA). Enfin, un lampe solaire calibrée à une puissance 
de 100 mW.cm-2 a ĠtĠ utilisĠe afiŶ d’effeĐtueƌ des ŵesuƌes sous ĠĐlaiƌeŵeŶt ou daŶs le Ŷoiƌ. 
      
Figure 6.2 : banc de mesure et schéma de principe des mesures courant-tension. 
6.2.3 Disparité des mesures 
Lors de cette campagne de caractérisations électriques, nous avons été confrontés à des 
problèmes importants de reproductibilité pour certains échantillons, et en particulier les 
couches riches en Si. Les caractéristiques courant-teŶsioŶ des ĠĐhaŶtilloŶs ɶ = ϭ et ɶ = ϭ,ϯ 
recuits sont représentées sur la Figure 6.3. Pour les douze plots mesurés de chaque 
échantillon, on observe une grande disparité sur les courants mesurés à 1 V qui vont du 
nanoampère au milliampère (qui est la limite de saturation du système). La fiabilité et la 
reproductibilité du système de mesure ont été vérifiées et approuvées plusieurs fois sur des 
diodes électroluminescentes et des résistances de caractéristique connue. Ce sont donc bien 
les dĠpôts Ƌui pƌĠseŶteŶt de foƌtes iŶhoŵogĠŶĠitĠs d’uŶ plot à l’autƌe. De telles diffĠƌeŶĐes 














































































Figure 6.3 : caractéristiques courant-tension des douze plots mesurés pour les échantillons ɶ = 
1 et ɶ = ϭ,3 dans le noir entre -1 V et 1 V. 
Diverses hypothèses provenant de la fabrication et de la structure des couches ont été 
envisagées pour expliquer ces courts circuits : 
- La surface des échantillons ne serait pas parfaitement propre après la désoxydation et 
contiendrait des poussières microscopiques susceptibles de masquer le dépôt. Lors de la 
ƌeŵise à l’aiƌ ou du ƌeĐuit, le dĠgageŵeŶt de Đes poussiğƌes laisseƌait des tƌous plus ou 
moins grands dans la couche Ƌui seƌaieŶt eŶsuite ƌeŵplis paƌ l’ITO, ĐƌĠaŶt ainsi des 
courts-ĐiƌĐuits eŶtƌe l’ĠleĐtƌode supĠƌieuƌe et le suďstƌat. La taille et le Ŷoŵďƌe de Đes 
trous pourraient induire des courants de court-circuits plus ou moins élevés. Au 
microscope optique, nous Ŷ’aǀoŶs pas oďseƌǀĠ d’iƌƌĠgulaƌitĠ. Au MEB, il faudƌait sĐaŶŶeƌ 
toute la suƌfaĐe d’uŶ plot pouƌ ġtƌe sûƌ Ƌue la ĐouĐhe est eǆeŵpte de tels tƌous, Đe Ƌui 
Ŷ’est ƌaisoŶŶaďleŵeŶt pas possiďle. 
- Les plasmas à base de silane sont connus pour générer des poudres plus ou moins 
gƌosses Ƌui, loƌsƋu’elles atteigŶeŶt uŶe taille ĐƌitiƋue, ǀieŶŶeŶt se dĠposeƌ suƌ les paƌois 
du réacteur et du substrat [198][199]. Nous avons en effet vu par XPS que les couches 
non recuites contiennent des domaines de Si amorphes (cf. chapitre 4) qui sont en fait 
des poudres de très faible taille créées dans le réacteur. Dans un autre travail de thèse 
[200] sur le même réacteur et avec des conditions de dépôt similaires, il a été montré 
Ƌue l’utilisatioŶ d’uŶe décharge pulsée permet de contrôler la formation de ces 
paƌtiĐules de siliĐiuŵ daŶs la ĐouĐhe ŵiŶĐe. C’est pouƌƋuoi Ŷous aǀoŶs utilisĠ Đe tǇpe de 
décharge afin d’Ġǀiteƌ au ŵaǆiŵuŵ la foƌŵatioŶ de poudƌes de gƌaŶdes tailles. Les 
pĠƌiodes d’eǆtiŶĐtioŶ de la décharge permettent d’ĠǀaĐueƌ les poudƌes eŶ ĐƌoissaŶĐe 
aǀaŶt Ƌu’elles Ŷe se dĠposeŶt suƌ le suďstƌat. Nous Ŷe pouǀoŶs toutefois gaƌaŶtiƌ Ƌue 
des particules de plus grande taille se déposent épisodiquement et créent de fortes 
hétérogénéités qui seraient alors autant de chemins de conduction dans la couche. Il 
suffiƌait d’uŶe seule poudƌe de ƋuelƋues dizaiŶes de ŶaŶoŵğtƌes de diaŵğtƌe ;du ŵġŵe 
oƌdƌe de gƌaŶdeuƌ Ƌue l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐheͿ suƌ la suƌfaĐe d’uŶ plot de ϱϮ ŵŵ2 pour 
modifier radicalement la conductivité du matériau. De plus, nous avons observé que ces 
problèmes de reproductibilité concernaient principalement les échantillons les plus 




ƌiĐhes eŶ “i Đe Ƌui peut s’eǆpliƋueƌ paƌ le fait Ƌu’un plasma contenant une forte quantité 
de silane est d’autant plus susceptible de former des poudres de silicium. 
Afin de pouvoir caractériser les matériaux synthétisés, nous avons dû sélectionner les plots 
les moins court-circuités et les plus représentatifs des couches nanocomposites. Deux 
critères ont été pris en compte : une moindre conductivité et une reproductibilité des 
caractéristiques I-V suƌ au ŵoiŶs deuǆ plots diffĠƌeŶts. A titƌe d’eǆeŵple, pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ  
ɶ = ϭ, ďieŶ Ƌue le plot ϯ possğde la ĐoŶduĐtiǀitĠ la plus faiďle, il est le seul à ŵoŶtƌeƌ Đes 
valeurs, ce qui ne donne pas de garantie quant à de possibles courts circuits à travers ce plot. 
EŶ ƌeǀaŶĐhe, pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭ,ϯ, les plots ϭ, ϯ, ϭϬ et ϭϮ oŶt des ĐaƌaĐtĠƌistiƋues 
similaires et de moindre conductivité. On peut alors considérer que les caractéristiques 
ŵesuƌĠes pouƌ Đes plots soŶt ďieŶ Đelles de la ĐouĐhe ŶaŶoĐoŵposite et Ƌu’il Ŷ’Ǉ a pas de 
courant de court-circuit. 
6.3 Description et discussion des résultats expérimentaux 
6.3.1 CouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe γ = ϭϬ ƌeĐuit ;Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵͿ 
Dans un premier temps, les caractéristiques courant-teŶsioŶ d’uŶe ĐouĐhe de Ŷitƌuƌe de 
siliĐiuŵ pƌoĐhe de la stœĐhioŵĠtƌie ;ɶ = ϭϬ ƌeĐuitͿ de 224 nm ont été mesurées et sont 
représentées sur les Figure 6.4. Bien que ce matériau soit proche de la composition de la 
matrice Si3N4 contenant les nc-Si, il possède des propriétés assez différentes comme le 
ŵoŶtƌeŶt eŶ paƌtiĐulieƌ les ŵesuƌes de photoluŵiŶesĐeŶĐe. L’Ġtude de Đe ŵatĠƌiau pouƌƌa 
néanmoins nous aider à éclaircir les propriétés des couches nanocomposites dans la suite de 
ce chapitre. Une couche de 224 nm a été déposée sur un substrat de Si fortement dopé p 
;dĠgĠŶĠƌĠͿ. Nous soŵŵes doŶĐ eŶ pƌĠseŶĐe d’uŶe stƌuĐtuƌe ĐapaĐitiǀe ĐoŵpƌeŶaŶt deuǆ 
électrodes de type métallique jouant le rôle de réservoirs de charge séparées par un isolant. 
Dans le noir, le signal est pratiquement nul (au niveau du bruit) et les éventuelles charges qui 
tƌaŶsiteŶt à tƌaǀeƌs l’isolaŶt Ŷe peuǀeŶt pas ġtƌe ŵesuƌĠes aǀeĐ Ŷotƌe ĠleĐtƌoŵğtƌe ;ĐouƌaŶt 
limite 10-12 A). La couche a donc une conductivité très faible dans le noir. En revanche, 
ƋuaŶd oŶ illuŵiŶe l’ĠĐhaŶtilloŶ, uŶ ĐouƌaŶt ŶoŶ ŶĠgligeaďle est ŵesuƌĠ. De plus, loƌsƋue 
l’ĠĐhaŶtilloŶ est souŵis à des ƌaŵpes de teŶsioŶ eŶtƌe -1 V et +1 V, on observe un 
phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis. Ces ƌĠsultats iŶdiƋueŶt deuǆ propriétés importantes des couches 
de nitrure de silicium apƌğs ƌeĐuit : d’uŶe paƌt, la luŵiğƌe iŶduit uŶ ŵĠĐaŶisŵe Ƌui faǀorise la 
conduction des charges ; d’autƌe paƌt, eŶ ƌaisoŶ du phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis, on peut 
soupçoŶŶeƌ l’eǆisteŶĐe de Đhaƌges plus ou moins mobiles aux interfaces ou dans le volume 
des couches minces. Ces charges positives ou négatives en fonction de la dynamique de 
polarisation (balayage cyclique en tension de -ϭ V à +ϭ VͿ pƌĠalaďle de l’ĠĐhaŶtilloŶ joueŶt uŶ 
ƌôle d’ĠĐƌaŶtage suƌ la teŶsioŶ appliƋuĠe et eǆpliƋueŶt le phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis oďseƌǀĠ 
sur les caractéristiques I-V. Toutefois, l’oƌigiŶe de Đes piğges ƌeste à eǆpliƋueƌ. DiffĠƌeŶtes 




















































Figure 6.4 : caractéristiques I-V de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ= ϭϬ ƌeĐuit ;aͿ daŶs le Ŷoiƌ et ;ďͿ sous 
éclairement. 
6.3.1.1 OƌigiŶe du ĐouƌaŶt iŶduit loƌs de l’illuŵiŶatioŶ 
Pour des films a-SiNx:H ŶoŶ illuŵiŶĠs pƌoĐhes de la stœĐhiométrie, Warren a observé à partir 
de mesures de résonance de spin électronique (RSE) que la densité de liaisons pendantes Si3
0 
est relativement faible [201]. Par contre, on trouverait une densité importante de défauts 
chargés Si3
+ et Si3
- qui se formeraient suivant un mécanisme en deux étapes [60]: 
  0 03SiH N NH Si  (6.1)     03 3 32Si Si Si
 
(6.2)  
Ces mêmes mesures ont montré Ƌue l’eǆpositioŶ des filŵs auǆ UV entraîne la création de 
pièges paramagnétiques non chargés Si3
0 eŶ ƌaisoŶ de la ŵodifiĐatioŶ de l’Ġtat de 
chargement et de spin des défauts diamagnétiques Si3
+ et Si3
- [201] : 
    03 3 3Si Si h 2Si  (6.3)  
Kobayashi observe que la création de ces liaisons pendantes Si3
0 est directement liée à la 
puissaŶĐe luŵiŶeuse et ĐoŶĐoŵitaŶte d’uŶe augŵeŶtatioŶ de la ĐoŶduĐtiǀitĠ [202]. Les 
caractéristiques I-V étant identiques pour des tensions négatives ou positives, les auteurs en 
ĐoŶĐlueŶt Ƌue l’iŶjeĐtioŶ de Đhaƌges à paƌtiƌ des ĠleĐtƌodes Ŷ’est pas la pƌiŶĐipale Đause de 
l’augŵeŶtatioŶ du ĐouƌaŶt. Ils suggğƌeŶt eŶ ƌeǀaŶĐhe Ƌue les dĠfauts “i30 situés proches du 
milieu du gap du nitrure de silicium se comportent comme des centres de génération de 
paires électron-tƌou daŶs les ďaŶdes de ĐoŶduĐtioŶ et de ǀaleŶĐe. L’augŵeŶtation du 
courant serait ainsi étroitement liée à la densité de défauts paramagnétiques Si3
0 créés lors 
de l’eǆpositioŶ auǆ UV. 
Dans notre cas, la couche a-SiNx ĠtudiĠe Ŷe ĐoŶtieŶt pas d’hǇdƌogğŶe apƌğs ƌeĐuit, ce qui ne 
remet toutefois pas en question les mécaŶisŵes pƌĠĐĠdeŶts, et la pƌĠseŶĐe d’UV daŶs le 
rayonnement de la lampe peut induire la création de défauts Si3
0 à partir des défauts Si3
+ et 





- de la ĐouĐhe. L’hǇpothğse de la gĠŶĠƌatioŶ de paiƌes ĠleĐtƌoŶ-trou à partir de ces défauts 
est une explication possible pour le courant mesuré. Toutefois, toujours dans une hypothèse 
de création de défauts neutres Si3
0 sous illuŵiŶatioŶ, d’autƌes ŵĠĐaŶisŵes de conduction 
sont à prendre en compte, et notamment la conduction tunnel assistée par les pièges suite à 
l’iŶjeĐtioŶ de Đhaƌges à paƌtiƌ des ĠleĐtƌodes. Notƌe stƌuĐtuƌe ĐoŵpƌeŶd eŶ effet deuǆ 
électrodes de type métallique qui sont des réservoirs de charges. Bien que les 
caractéristiques I-V sur la Figure 6.4 soieŶt ƌelatiǀeŵeŶt sǇŵĠtƌiƋues, l’iŶjeĐtioŶ des Đhaƌges 
à partir des électrodes et leur transport à travers le nitrure par saut sur les sites neutres Si3
0 
sont donc des mécanismes envisageables. Dans un oxyde ou un nitrure dégradé, les porteurs 
de Đhaƌges peuǀeŶt eŶ effet tƌaŶsiteƌ à faiďle teŶsioŶ paƌ les piğges aǀaŶt d’atteiŶdƌe uŶe 
électrode : Đ’est l’effet tuŶŶel assistĠ paƌ les piğges. “eloŶ les ĐalĐuls de RoďeƌtsoŶ et al. [60], 
les défauts paramagnétiques Si3
0 seraient situés vers le milieu du gap du nitrure de silicium, 
à eŶǀiƌoŶ ϯ,ϭ eV de la ďaŶde de ǀaleŶĐe. L’ĠŶeƌgie de Đes dĠfauts seƌait aiŶsi appƌopƌiĠe auǆ 
transitions électroniques à partir des électrodes. Nous avons représenté sur la Figure 6.5 
l’effet tuŶŶel assistĠ paƌ les piğges “i30 du nitrure pour les tensions négatives (c'est-à-dire 
uŶe polaƌisatioŶ ŶĠgatiǀe de l’ĠleĐtƌode d’ITOͿ. Les ĠleĐtƌoŶs injectés transitent de défauts 
eŶ dĠfauts aǀaŶt d’atteiŶdƌe la deuǆiğŵe ĠleĐtƌode. Pouƌ des teŶsioŶs positiǀes, le ŵġŵe 
mécanisme est possible en raison du caractère amphotère des défauts Si3
0 qui peuvent se 
charger négativement ou positivement au passage des Đhaƌges. C’est doŶĐ la deŶsitĠ de 
défauts neutres Si3
0 dans le nitrure qui va contrôler la conductivité du matériau. Toutefois, 
on peut faire la remarque que les défauts chargés Si3
+ et Si3
- pourraient également participer 
à la conduction par effet tunŶel daŶs le Đas de la ĐouĐhe ŶoŶ illuŵiŶĠe. D’apƌğs RoďeƌtsoŶ, 
ces défauts sont en effet situés vers le milieu du gap du nitrure de silicium, respectivement 
au-dessus et au-dessous du défaut neutre Si3
0. Loƌs de l’illuŵiŶatioŶ, le ƌaǇoŶŶeŵeŶt 




Figure 6.5 : effet tunnel assisté par les défauts Si3
0 du nitrure après injection de charges 







6.3.1.2 Origine de la création de charges 
Des eǆpĠƌieŶĐes d’iŶjeĐtioŶ de Đhaƌges daŶs des ĐouĐhes a-SiNx:H ont été menées par 
Warren et al. [201]. Les auteuƌs oŶt eŶ paƌtiĐulieƌ ĠtudiĠ l’iŶflueŶĐe de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de 
liaisoŶs peŶdaŶtes du “i suƌ la deŶsitĠ de Đhaƌges piĠgĠes apƌğs l’eǆpositioŶ des ŵatĠƌiauǆ 
aux UV. Le principe du piégeage de charges aux interfaĐes pouƌ des ĐǇĐles d’iŶjeĐtioŶs 
ĐoŶsĠĐutiǀes d’ĠleĐtƌoŶs et de tƌous est illustƌĠ suƌ la Figure 6.6.  
 
Figure 6.6 : illustration schématique du piégeage de charges positives et négatives à l’iŶteƌfaĐe 
de couches a-SiNx:H illuminées et contenant une grande densité de défauts neutres Si3
0 
;d’apƌğs WaƌƌeŶ et al. [201]). 
Comme expliqué dans la partie précédente, le volume et la surface du matériau contiennent 
de nombreux défauts neutres Si3
0 iŶduits paƌ l’illuŵiŶatioŶ. LoƌsƋu’oŶ appliƋue uŶe teŶsioŶ 
négative de -ϭ V, des ĠleĐtƌoŶs soŶt iŶjeĐtĠs à paƌtiƌ de l’ITO et piĠgĠs suƌ les dĠfauts “i30 à la 
surface de la couche, ce qui implique la création de charges fixes négatives suivant la 
réaction : 
  03 3Si e Si  (6.4)  
D’apƌğs WaƌƌeŶ, la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ d’ĠleĐtƌoŶs piĠgĠs est à peu pƌğs Ġgale à la diŵiŶutioŶ de 
la concentration de défauts Si3
0. La présence des charges négatives explique alors le 
décalage positif du courant observé sur les caractéristiques I-V. LoƌsƋu’oŶ augŵeŶte la 
teŶsioŶ et Ƌu’oŶ atteiŶt des ǀaleuƌs positiǀes, Đe soŶt aloƌs des Đhaƌges positiǀes Ƌui soŶt 
injectées et piégées sur les défauts Si3
- nouvellement créés. Ces défauts Si3
- sont convertis en 
défauts Si3
+ selon la réaction : 
   3 3Si 2e Si
 
(6.5)  




AǀeĐ la diŵiŶutioŶ de la teŶsioŶ, Đ’est uŶ dĠĐalage ŶĠgatif du ĐouƌaŶt Ƌui est Đette fois 
observé (Figure 6.4(b)Ϳ. “i l’oŶ ƌĠpğte le ĐǇĐle, l’iŶjeĐtioŶ de Đhaƌges ŶĠgatiǀes iŶduit à 
nouveau la création de défauts chargés négativement Si3
- d’apƌğs la ƌĠaĐtioŶ : 
   3 3Si 2e Si  (6.6)  
Les sites Si chargés Si3
+ et Si3
- à l’iŶteƌfaĐe seƌaieŶt aiŶsi ƌespoŶsaďles d’uŶ piĠgeage de 
charge à énergie de corrélation négative (car mettant en jeu deux électrons à la fois) et 
passeƌaieŶt d’uŶ Ġtat diaŵagŶĠtiƋue à l’autƌe loƌs de l’iŶjeĐtioŶ suĐĐessiǀe de Đhaƌges 
négatives et positives. 
Les liaisons pendantes du silicium joueraient donc un double rôle de stockage de charges à 
l’iŶteƌfaĐe et de tƌaŶspoƌt daŶs le ǀoluŵe. LoƌsƋu’oŶ se ƌappƌoĐhe de -1 V et +1 V, la zone de 
Đhaƌge d’espaĐe ĐƌĠĠe à l’iŶteƌfaĐe doŶŶe uŶe alluƌe de diode aux caractéristiques I-V (Figure 
6.4). Pour des tensions autour de Ϭ, la zoŶe de Đhaƌge d’espaĐe est plus fiŶe. C’est aloƌs la 
densité de défauts Si3
0 qui contrôle la conduction et le régime devient ohmique. Ces 
résultats sont en bonne adéquation avec les résultats de photoluminescence qui ont indiqué 
une concentration importante de liaisons pendantes du silicium Si3
0 pour la couche de 
référence de nitrure de siliĐiuŵ ;ɶ = ϭϬ ƌeĐuitͿ. Loƌs des ŵesuƌes de PL, l’eǆĐitatioŶ à  
ϯ,Ϯϲ eV du ŵatĠƌiau ;daŶs l’UVͿ doit iŶduiƌe la ĐƌĠatioŶ de dĠfauts Ŷeutƌes Đoŵŵe eǆpliƋuĠ 
dans cette partie. 
6.3.2  CouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe γ = Ϭ ƌeĐuit ;Si polǇĐƌistalliŶͿ 
La deuxième couche de référence, c'est-à-diƌe la ĐouĐhe dĠposĠe à paƌtiƌ d’uŶ plasŵa “iH4 + 
He ;ɶ = Ϭ, d = 92 nm) et recuite a ensuite été caractérisée. Cet échantillon pourra nous 
permettre de mettre en évidence les propriétés de transport liées aux nc-Si. Les études 
structurales ont montré que cette couche de Si est totalement polycristalline et ne contient 
pas de “i aŵoƌphe. De plus, d’apƌğs les ĐaƌaĐtĠƌisatioŶs RaŵaŶ (Figure 4.14(b)), il semblerait 
que cette couche soit composée de grains de taille nanométrique. Cette fois, les 
caractéristiques I-V dans le noir et sous éclairement sont pratiquement identiques (Figure 
6.7). De façon logique, les courants pour la couche de Si polycristallin sont de plusieurs 
ordres de grandeur supérieurs à la couche de nitrure de silicium. Par ailleurs, la couche a ici 
une caractéristique foƌteŵeŶt asǇŵĠtƌiƋue tǇpiƋue d’uŶe diode ;Figure 6.7;aͿͿ. EŶfiŶ, si l’oŶ 
trace le courant en échelle logarithmique (Figure 6.7(b)), on observe un léger écrantage des 
caractéristiques après une polarisation positive ou négative. 
Tout d’aďoƌd, le fait Ƌue les ĐaƌaĐtĠƌistiƋues soieŶt ideŶtiƋues daŶs le noir et sous 
éclairement indique que la lumière a peu d’effet suƌ les pƌopƌiĠtĠs ĠleĐtƌiƋues de la ĐouĐhe. 
Les porteurs de charge se déplacent librement dans la bande de conduction du matériau 
semi-conducteur (avec une certaine mobilité) sans avoir recouƌs à uŶ appoƌt d’ĠŶeƌgie sous 
foƌŵe de luŵiğƌe. L’effet tuŶŶel assistĠ paƌ les dĠfauts Ŷ’est doŶĐ pas iŵpliƋuĠ daŶs la 





si ces derniers jouent un rôle moindre : le léger écrantage visible sur la Figure 6.7(b) montre 
Ƌue des Đhaƌges soŶt ĐƌĠĠes daŶs le ŵatĠƌiau Ƌue l’oŶ peut attƌiďueƌ auǆ joiŶts de gƌaiŶ. Les 
propriétés électriques du Si polycristallin sont en effet déterminées par la taille des grains et 
les propriétés des joints de grain [203]. Ces derniers contiennent une grande densité de 
liaisons pendantes du Si qui sont autant de pièges pour les porteurs de charge. Dans le cas 
d’uŶe ĐouĐhe ĐoŶduĐtƌiĐe Đoŵŵe le “i polǇĐƌistalliŶ, Đes piğges teŶdeŶt à ƌĠduiƌe la 
conduction en se chargeant et en créant ainsi une barrière de potentiel pour les porteurs. 

















































Figure 6.7 : caractéristiques I-V de la ĐouĐhe de “i polǇĐƌistalliŶ ;ɶ = Ϭ, ƌeĐuitͿ pouƌ des ƌaŵpes 
de tension de -1 V à +1 V en échelle linéaire (a) et logarithmique (b). 
Afin d’eǆpliƋueƌ le ĐaƌaĐtğƌe ƌedƌesseuƌ des ĐaƌaĐtĠƌistiƋues I-V du Si polycristallin déposé, il 
est ŶĠĐessaiƌe d’Ġtaďliƌ la stƌuĐtuƌe de ďaŶde de l’eŵpileŵeŶt. Le ĐoŶtaĐt ITO-poly Si peut 
être vu comme une diode Schottky, c'est-à-dire comme l’assoĐiatioŶ d’uŶ ŵĠtal et d’uŶ 
semi-ĐoŶduĐteuƌ. D’apƌğs les ƌĠsultats de la littĠƌatuƌe, le tƌaǀail de soƌtie de l’ITO ǀaƌie 
généralement entre 4,7 eV et 5,2 eV selon le mode de dépôt et le traitement de surface 
[197]. Le travail de sortie du Si polycristallin varie, lui, entre 4,1 eV pour un dopage N+ et  
ϱ,Ϯ eV pouƌ uŶ dopage P+. DaŶs Ŷotƌe Đas, la ĐouĐhe Ŷ’ĠtaŶt a priori pas dopée, on peut 
considérer que le travail de sortie se situe aux alentours de 4,6 eV. Il existe donc une légère 
différence entre les travaux de sortie de l’ĠleĐtƌode d’ITO φITO et de la couche déposée φSi, 
aǀeĐ φITO > φSi. La structure de bande du contact ITO/Si polycristallin a été représentée sur la 
Figure 6.8 pour différentes tensions appliquées Vg = VITO-VSi. Lors de la mise en contact des 
deuǆ ŵatĠƌiauǆ et apƌğs l’aligŶeŵeŶt des Ŷiǀeauǆ de Feƌŵi, uŶe ďaƌƌiğƌe Ƌφb se crée à 
l’iŶteƌfaĐe eŶ ƌaisoŶ de la diffĠƌeŶĐe des tƌaǀauǆ de soƌtie, et s’oppose au passage des 
ĠleĐtƌoŶs du “i ǀeƌs l’ITO. LoƌsƋu’oŶ appliƋue uŶe polaƌisatioŶ positiǀe +Vg, la bande de 
conduction du semi-conducteur s’Ġlğǀe de ƋVg, la Đouƌďuƌe diŵiŶue et la ďaƌƌiğƌe Ƌφb 
s’aďaisse. Pouƌ uŶe teŶsioŶ seuil, les ĠleĐtƌoŶs diffuseŶt ǀeƌs le ŵĠtal et ĐƌĠeŶt uŶ ĐouƌaŶt I 
du métal vers le semi-conducteur. Pour une tension négative -Vg, la bande de conduction est 
cette fois abaissĠe, la hauteuƌ de ďaƌƌiğƌe augŵeŶte et s’oppose au passage des ĠleĐtƌoŶs. 
La structure ITO-“i polǇĐƌistalliŶ aǀeĐ φITO  > φSi constitue donc un contact redresseur : Đ’est 
une diode Schottky. Pour une polarisation négative importante, la barrière peut devenir 
suffisamment fine et permettre aux électrons de diffuser par effet tunnel du métal vers le 




semi-conducteur, en créant ainsi un courant I de sens opposé. Toutefois, la tension requise 
pour obtenir ce phénomène est plus élevée, Đe Ƌui eǆpliƋue l’asymétrie des caractéristiques. 
 
Figure 6.8 : contact ITO/Si polycristallin pour différentes tensions appliquées. 
D’apƌğs la Figure 6.8, la diode “ĐhottkǇ pƌĠseŶte uŶe zoŶe de Đhaƌge d’espaĐe ;)CEͿ à 
l’iŶteƌfaĐe ITO/ĐouĐhe. Oƌ, le Si polycristallin est un semi-conducteur qui devrait absorber 
une partie de la lumière incidente et générer un photocourant en raison de la ZCE. Comment 
expliquer alors que les caractéristiques I-V soient identiques dans le noir et sous 
illumination ? Deux explications sont possibles : soit la couche est trop mince et ne génère 
pas suffisamment de paires électron-trou, soit les porteurs photogénérés ne sont pas 
collectés par le circuit. On peut estimer la densité de courant généré dans la couche de Si 
polǇĐƌistalliŶ à paƌtiƌ de l’eǆpƌessioŶ suiǀaŶte : 
  J q G( ,x)d dx
 
(6.7)  
où Ƌ est la Đhaƌge de l’ĠleĐtƌoŶ, G;ʄ,ǆͿ le tauǆ de gĠŶĠƌatioŶ pouƌ uŶe loŶgueuƌ d’oŶde ʄ à 
une profondeur x tel que : 
     ( )x0G( ,x) ( )N e
 
(6.8)  
aǀeĐ α;ʄͿ le ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ et N0 le fluǆ de photoŶs à la suƌfaĐe. “i l’on considère 
que toutes les paires électron-trou générées sont collectées par le circuit et Ƌu’il Ŷ’Ǉ a pas de 
réflexion en surface, on estime le courant à environ 10-4 A pour une couche de 92 nm 
d’Ġpaisseuƌ et de ϭϬ ŵŵ2 de surface. Dans le cas idéal, on devrait donc observer un effet de 
la lumière sur les caractéristiques I-V. 
Concernant la collecte des porteurs, on peut supposer que la présence de liaisons pendantes 
du Si aux joints de grain induit d’iŵpoƌtaŶtes ƌeĐoŵďiŶaisoŶs des paiƌes ĠleĐtƌoŶ-trou. La 
ƌeĐoŵďiŶaisoŶ ƌapide des poƌteuƌs Ŷe leuƌ peƌŵet pas d’ġtƌe ĐolleĐtĠs paƌ le ĐiƌĐuit eǆteƌŶe. 
AiŶsi, plus Ƌu’uŶ dĠfiĐit d’aďsoƌptioŶ de la luŵiğƌe daŶs la ĐouĐhe ŵiŶĐe, Đ’est la ĐolleĐtioŶ 






6.3.3 Courants transitoires 
Sur la Figure 6.9, nous avons représenté le courant transitoire des deux échantillons de 
ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ et ɶ = Ϭ ƌeĐuits après une polarisation de -2 V pendant 10 s. A t = 0 s, la 
polaƌisatioŶ est ĠteiŶte et l’oŶ ŵesuƌe la dĠĐƌoissaŶĐe du ĐouƌaŶt eŶtƌe les deuǆ ĠleĐtƌodes. 
Pour ces deux échantillons, nous avons mis en évidence la création de charges fixes aux 
iŶteƌfaĐes loƌs de la polaƌisatioŶ ŶĠgatiǀe ou positiǀe de l’ĠleĐtƌode d’ITO. Pouƌ uŶe 
polarisation de -2 V, le courant mesuré peut donc être attribué au déchargement des 
dĠfauts d’iŶteƌfaĐe ĐhaƌgĠs ŶĠgatiǀeŵeŶt “i3-. 
On observe premièrement que la dynamique de déchargement est plus rapide pour la 
couche de Si polycristallin que pour la couche de nitrure de silicium. Les charges sont donc 
évacuées plus rapidement lorsque la conductivité des couches augmente. La seconde 
oďseƌǀatioŶ Ƌue l’oŶ peut faiƌe est Ƌue le ĐouƌaŶt ŵesuƌĠ tout de suite apƌğs la fiŶ de la 
polaƌisatioŶ est plus ĠleǀĠ pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ Ƌue pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = ϭϬ, Đe Ƌui peut 
être attribué à une densité de charges stockées plus importante dans la premier cas. La 
ŵĠthode la plus siŵple pouƌ dĠteƌŵiŶeƌ la ǀaleuƌ de la Đhaƌge Q est d’iŶtĠgƌeƌ le ĐouƌaŶt 
pouƌ l’iŶteƌǀalle de ŵesuƌe ĐoŶsidĠƌĠ [204]: 
 Q I(t )dt  (6.9)  
En intégrant le courant entre 0 et 60 s, on trouve une charge QɶϭϬ = 8,5 nC et Qɶ0 = 47 nC 
pour la couche de nitrure de silicium et la couche de Si polycristallin respectivement. Cette 
différence peut être attribuée à une densité de liaisons pendantes du Si plus importante 
pour la couche de poly-Si, notamment en raison de la présence des joints de grain. Le fait 
que ces charges soient évacuées rapidement dans ce matériau conducteur explique 
pouƌƋuoi le phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis est assez faible (Figure 6.7(b)) comparé au nitrure de 
silicium (Figure 6.4(b))  qui possède un temps de rétention plus long. 























 = 10 (recuit)
 
Figure 6.9 : courant transitoire en fonction du temps après une polarisation de -2 V pendant  
10 s pour les deux ĠĐhaŶtilloŶs de ƌĠfĠƌeŶĐe ;ɶ = ϭϬ et ɶ = ϬͿ ƌeĐuits. 




6.3.4 Couche a-SiNx ƌiĐhe eŶ Si ;γ = Ϭ,7Ϳ telle Ƌue dĠposĠe 
Apƌğs aǀoiƌ ĠtudiĠ les pƌopƌiĠtĠs ĠleĐtƌiƋues des deuǆ ĠĐhaŶtilloŶs de ƌĠfĠƌeŶĐe, Đ’est-à-dire 
le nitrure de silicium et le Si polycristallin déposés dans notre réacteur de dépôt puis recuits, 
les caractéristiques I-V d’uŶe ĐouĐhe a-SiNx:H riche en Si de 356 nm ont été mesurées avant 
le ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe. Cette ĐouĐhe a la ŵġŵe ĐoŵpositioŶ ;ɶ = Ϭ,ϳͿ Ƌue Đelle 
étudiée dans le chapitre 4 par XPS. Elle contient donc des domaines de silicium amorphe 
encapsulés dans une matrice a-SiNx riche en Si (comprenant les états nitrurés intermédiaires 
Si1+, Si2+ et Si3+). Les valeurs du courant dans le noir sont très faibles et ne sont pas 
représentées ici. En revanche, sous éclairement les caractéristiques I-V (Figure 6.10) 
pƌĠseŶteŶt Đoŵŵe pƌĠĐĠdeŵŵeŶt uŶ phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis aǀeĐ toutefois des valeurs de 
courant plus élevées que la couche de nitrure de silicium, mais moins élevées que la couche 
de Si polycristallin.  
















Figure 6.10 : caractéristique I-V sous éclairement pour des cycles de tension de -2 V à 2 V de 
l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ ŶoŶ ƌeĐuit.  
La conduction des porteurs de charge dans le matériau est ici décrite à partir de deux 
contributions : le transport à travers les domaines de “i aŵoƌphe d’uŶe paƌt et le tƌaŶspoƌt à 
travers la matrice a-SiNx:H ƌiĐhe eŶ “i d’autƌe paƌt. Le pƌeŵieƌ auƌait lieu pƌiŶĐipaleŵeŶt à 
partir de la bande de conduction du Si amorphe et des défauts de bord de bande, alors que 
le deuxième serait possible gƌâĐe au ŵĠĐaŶisŵe d’effet tuŶŶel assistĠ paƌ les dĠfauts, de 
façon similaire au nitrure de silicium décrit précédemment. Ces deux phases peuvent être 
vues comme des résistances R1 et R2 mises en série. En raison de leur différence de 
conductivité, on peut ƌaisoŶŶaďleŵeŶt ĐoŶsidĠƌeƌ Ƌue Đ’est la ĐoŶduĐtioŶ à tƌaǀeƌs la 
matrice, c'est-à-diƌe l’effet tuŶŶel assistĠ paƌ les dĠfauts, Ƌui liŵite le ĐouƌaŶt. C’est 
pourquoi le courant mesuré est très faible dans le noir : les défauts de la matrice a-SiNx:H ne 
sont pas activés et les charges piégées sont incapables de transiter de défauts en défauts 
daŶs la ŵatƌiĐe faute d’ĠŶeƌgie suffisaŶte. EŶ ƌeǀaŶĐhe, la ĐoŶduĐtioŶ est faǀoƌisĠe sous 
éclairement paƌ ƌappoƌt au ŵatĠƌiau stœĐhioŵĠtƌiƋue ;ɶ = ϭϬͿ Đaƌ la ŵatƌiĐe a-SiNx:H est ici 





DaŶs la ĐoŶtiŶuitĠ des ƌĠsultats dĠĐƌits jusƋu’iĐi, le phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis iŶdiƋue Ƌue des 
charges sont créées dans le matériau. Les alliages a-SiNx:H ainsi que le Si amorphe sont en 
effet ĐoŶŶus pouƌ ġtƌe ĐoŵposĠs d’uŶe gƌaŶde deŶsitĠ de liaisoŶs peŶdaŶtes du “i [60]. Les 
défauts Si3
0 ĐƌĠĠs loƌs de l’illuŵiŶatioŶ se ĐhaƌgeŶt aiŶsi positiǀeŵeŶt ou ŶĠgatiǀeŵeŶt auǆ 
interfaces et induisent un écrantage des caractéristiques I-V.  
6.3.5 Couches a-SiNx ƌiĐhe eŶ Si ;γ = Ϭ,7Ϳ apƌğs ƌeĐuit 
Les observations et discussions précédentes nous ont renseigné sur le rôle joué par les 
défauts sur les mécanismes de transport des porteurs de charge dans le volume du matériau 
ainsi que sur la création de charges fixes positives ou négatives selon la polarisation aux 
interfaces. Les liaisons pendantes du silicium sont les principaux défauts qui participent à la 
création de ces charges fixes, aussi bien pour le nitrure de silicium, le Si polycristallin ou la 
couche nanocomposite amorphe a-Si/a-SiNx:H. Les mécanismes de transport sont expliqués 
à paƌtiƌ de l’effet tuŶŶel assistĠ paƌ les dĠfauts pouƌ le Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ, le tƌaŶspoƌt daŶs 
la bande de conduction pour le Si polycristallin, et un mélange de ces deux mécanismes pour 
la couche nanocomposite amorphe. Nous allons maintenant nous intéresser à la couche 
nanocomposite contenant des nc-“i ;ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuit, d = 80 nmͿ. Coŵŵe l’oŶt ŵoŶtƌĠ les 
études structurales du chapitre 4, ce matériau est composé de nc-Si coalescés et encapsulés 
dans une matrice a-Si3N4. Des ponts Si2-N-“i foŶt la tƌaŶsitioŶ à l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/matrice, et 
d’apƌğs les ƌĠsultats de photoluŵiŶesĐeŶĐe, il Ŷ’eǆiste pas ou peu de liaisoŶs peŶdaŶtes du “i 
dans ce matériau recuit. 
6.3.5.1 Mécanismes de transport à travers la couche nanocomposite 
La Figure 6.11 présente les caractéristiques I-V de cet échantillon dans le noir et sous 
éclairement. BieŶ Ƌu’on observe assez peu de différence entre les deux courbes (en échelle 
logarithmique en particulier), il faut toutefois prendre en compte un phénomène de 
photoĐoŶduĐtioŶ. AuĐuŶ effet d’hǇstĠƌĠsis Ŷ’est oďseƌǀĠ : il Ŷ’Ǉ a doŶĐ pas ĐƌĠatioŶ de 
charges fixes dans le matériau et toutes les charges injectées à partir des électrodes 
s’ĠĐouleŶt à tƌaǀeƌs la couche dans le sens du champ électrique. Comme le montrent 
Balberg et al. [205], la coalescence des nc-Si crée en effet des chemins de conduction à 
tƌaǀeƌs l’Ġpaisseuƌ de la ĐouĐhe ŵiŶĐe qui participent de façon majoritaire au passage du 
courant. Autrement dit, les nc-Si forment un réseau continu et se comportent de façon 
aŶalogue à uŶe ĐouĐhe de “i polǇĐƌistalliŶ. OŶ peut d’ailleuƌs oďseƌǀeƌ Ƌue les ĐouƌaŶts 
mesurés sont du même ordre de gƌaŶdeuƌ Ƌue pouƌ la ĐouĐhe de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = Ϭ, Đe Ƌui est 
en accord avec les travaux de Balberg et al. [205]. Ces derniers observent en effet plusieurs 
régimes de conduction selon la fraction volumique x de nc-“i. JusƋu’à uŶe ǀaleuƌ ǆ = ϯϴ % qui 
est définie comme le seuil de percolation des nc-Si, seul le bruit de fond du système est 
mesuré. A partir de 38 % et jusƋu’à ϲϬ %, une augmentation rapide de la conductivité avec la 
fraction volumique de nc-Si est observée. Ce régime de conduction est décrit par la théorie 




de la peƌĐolatioŶ Ƌui pƌĠǀoit uŶe dĠpeŶdaŶĐe de la ĐoŶduĐtiǀitĠ gloďale σ d’uŶ ŵatĠƌiau 
composite en fonction de x : 
   tc( x x )  (6.10)  
où t est une constante, x la fraction volumique de nc-Si, et xc la fraction volumique seuil de 
percolation. Au delà de 60 %, une saturation du courant est observée. Par ellipsométrie, 
nous avons déduit une fraction volumique de nc-Si de 57 % pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = 0,7. Nous 
sommes donc proches du ƌĠgiŵe de satuƌatioŶ du ĐouƌaŶt, et Đ’est pouƌƋuoi des ĐouƌaŶts 
siŵilaiƌes soŶt ŵesuƌĠs pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ de “i polǇĐƌistalliŶ et l’ĠĐhaŶtilloŶ ŶaŶoĐoŵposite. 










































Figure 6.11 : caractéristiques I-V daŶs le Ŷoiƌ et sous ĠĐlaiƌeŵeŶt de l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuit 
dĠposĠ suƌ uŶ suďstƌat “i foƌteŵeŶt dopĠ ;σ = 10-3 ɏ.cm) représentées en échelle linéaire (a) 
et logarithmique (b). 
6.3.5.2 AďseŶĐe de ĐhaƌgeŵeŶt de la ĐouĐhe ɶ = Ϭ,ϳ 
Pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuit, l’aďseŶĐe d’hǇstĠƌĠsis et doŶĐ d’effet de ĐhaƌgeŵeŶt 
semblent indiquer que ce matériau nanocomposite possède une faible quantité de liaisons 
pendantes du Si. Cela vient confirmer les résultats de PL : lors du recuit de la couche a-SiNx:H 
riche en Si, le réarrangement chimique et la restructuration du matériau ont pour effet de 
« guérir » les liaisoŶs peŶdaŶtes du “i. MalgƌĠ la dispaƌitioŶ de l’hǇdƌogğŶe et la ƌuptuƌe des 
liaisons hydrogénées Si-H, les atomes se réarrangent de façon à minimiser ces défauts 
profonds. Un nouveau matériau thermodynamiquement stable se forme, composé de deux 
phases nc-Si et a-Si3N4. Bien que la matrice a-Si3N4 contienne de nombreux défauts localisés 
daŶs les Ƌueues des ďaŶdes de ĐoŶduĐtioŶ et de ǀaleŶĐe, et Ƌue l’iŶteƌfaĐe ŶĐ-Si/matrice soit 
constituée de ponts Si2-N-Si, ces défauts ne semblent pas jouer un rôle de piégeage de 
charge, ou alors ces charges sont rapidement évacuées en raison du caractère conducteur de 
la couche. CoŶĐeƌŶaŶt l’effet de ĐhaƌgeŵeŶt de ĐouĐhes ŶaŶoĐoŵposites, Balďeƌg ŵoŶtƌe là 
aussi deux régimes de fonctionnement [205]. Pour les couches proches du seuil de 
peƌĐolatioŶ ǆ ≈ ǆc, il oďseƌǀe uŶ phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis Ƌui iŶdiƋue le stoĐkage de Đhaƌges 





sont stockées dans les nc-Si isolés. Pour les couches possédant une fraction volumique de 
nc-Si très importante (x >> xc), le phénomène de chargement est en revanche absent car les 
particules isolées sont en très faible quantité voire inexistantes. Toutes les charges injectées 
peuǀeŶt aloƌs ĐiƌĐuleƌ à tƌaǀeƌs le ƌĠseau. EŶ ƌĠsuŵĠ, l’aďseŶĐe d’hǇstĠƌĠsis pouƌ 
l’ĠĐhaŶtilloŶ foƌteŵeŶt peƌĐolĠ ɶ = Ϭ,ϳ iŶdiƋue Ƌu’auĐuŶe Đhaƌge fiǆe Ŷ’est ĐƌĠĠe auǆ 
interfaces en raisoŶ de la faiďle ƋuaŶtitĠ de liaisoŶs peŶdaŶtes du “i, et Ƌu’auĐuŶe Đhaƌge 
ŵoďile Ŷ’est stoĐkĠe au seiŶ des ŶĐ-Si qui forment un réseau continu dépourvu de nc-Si 
isolé. 
On observe enfin que les courbes I-V ne montrent pas un comportement rectificateur 
contraiƌeŵeŶt à la ĐouĐhe de “i polǇĐƌistalliŶ. Cet effet peut s’eǆpliƋueƌ paƌ la pƌĠseŶĐe des 
nombreux défauts de bord de bande dans la matrice de nitrure qui permettraient aux 
charges de traverser la ďaƌƌiğƌe ĠŶeƌgĠtiƋue à l’iŶteƌfaĐe ITO/ĐouĐhe et doŶŶeƌaieŶt à la 
structure un caractère ohmique. Toutefois, peu d’iŶfoƌŵatioŶs eǆisteŶt suƌ le diagƌaŵŵe de 
bande des matériaux nanocomposites et des études plus approfondies seront nécessaires 
afin de déterminer le diagramme de bande de la structure élaborée. 
6.3.5.3 Influence du substrat 
L’oďjeĐtif de Đes ŵesuƌes ĐouƌaŶt-tension était d’uŶe paƌt d’ĠĐlaiƌĐiƌ les ŵĠĐaŶisŵes de 
tƌaŶspoƌt daŶs les ĐouĐhes ŶaŶoĐoŵposites, et d’autƌe paƌt de ŵettƌe eŶ ĠǀideŶĐe ou ŶoŶ 
un effet photovoltaïque au sein des nc-Si. Le principe de fonctioŶŶeŵeŶt d’uŶe Đellule PV a 
été brièvement introduit dans le chapitre 1 : les photons incidents génèrent des paires 
électron-trou après avoir été absorbés dans la couche active. Dans la zone de charge 
d’espaĐe ĐƌĠĠe paƌ la ŵise eŶ ĐoŶtaĐt d’uŶe joŶĐtioŶ pn, les porteurs photogénérés sont 
séparés par le champ électrique et donnent naissance à un photocourant de génération. La 
ĐaƌaĐtĠƌistiƋue d’uŶe photodiode sous ĠĐlaiƌeŵeŶt est ƌepƌĠseŶtĠe suƌ la Figure 6.12. Dans 
la pratique, on mesure le photocourant débité par la diode, aussi appelé courant de court-
circuit ISC, et le photovoltage qui apparaît aux bornes de la diode, c'est-à-dire la tension en 
circuit ouvert VOC. 
Pour les mesures précédentes, un substrat de Si fortement dopé a été utilisé. Celui-ci se 
comporte donc comme une électrode métallique. Pour la couche contenant des nc-Si  
;ɶ = Ϭ,ϳͿ, oŶ oďseƌǀe suƌ les ĐaƌaĐtĠƌistiƋues I-V (Figure 6.11) une légère augmentation du 
courant mesuré sous éclairement qui peut être dû à un phénomène de photoconduction. 
Celui-ci ne peut pas provenir du substrat puisque ce dernier est dégénéré et se comporte 
Đoŵŵe uŶ ŵĠtal. L’hǇpothğse la plus pƌoďaďle est doŶĐ la ĐƌĠatioŶ de paiƌes ĠleĐtƌoŶ-trou 
dans les nc-Si qui participent à la conduction dans le matériau. En revanche, le courant de 
court-circuit à 0 V est Ŷul Đe Ƌui ŵet eŶ ĠǀideŶĐe l’aďseŶĐe de zoŶe de Đhaƌge d’espaĐe et 
donc de champ électrique au sein de la structure. Les porteurs créés au sein des nc-Si se 
recombineraient ainsi sans être captés par le circuit électrique extérieur. 





Figure 6.12 : caractéristique I-V d’uŶe photodiode sous ĠĐlaiƌeŵeŶt. 
LoƌsƋu’oŶ utilise uŶ suďstƌat faiďleŵeŶt dopĠ, oŶ oďseƌǀe suƌ la Figure 6.13 un décalage de 
la caractéristique sous illumination. On mesure alors un courant de court-circuit Isc = ϭϳ ʅA, 
ce qui correspond à une densité de courant Jsc = ϭϯϱ ʅA.Đŵ-2, et à une tension en circuit 
ouvert Voc = 320 mV. Toutefois, dans ce cas, il est très probable que le photocourant généré 
pƌoǀieŶŶe eŶ ŵajoƌitĠ du suďstƌat. L’utilisatioŶ d’uŶ suďstƌat plus faiďleŵeŶt dopĠ peƌŵet 
eŶ effet de ĐƌĠeƌ uŶe zoŶe de Đhaƌge d’espaĐe à l’iŶteƌfaĐe aǀeĐ la ĐouĐhe dĠposĠe et de 
séparer de cette façon les paires électron-trou générées dans le substrat. Il est donc difficile 
de cette façon de déterminer la contribution de la couche nanocomposite, Đoŵŵe l’oŶt par 
ailleurs mentionné plusieurs auteurs [206][39]. 

























Figure 6.13 : caractéristiques I-V dans le noir et sous éclairement de la ĐouĐhe ɶ = Ϭ,ϳ ƌeĐuite 
dĠposĠe suƌ uŶ suďstƌat faiďleŵeŶt dopĠ ;ʌ = ϳ-ϭϯ ɏ.ĐŵͿ. 
6.3.6 Multicouches 
Pour finir, un empilement composé de couches a-SiNx ƌiĐhes eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳͿ et de ĐouĐhes 
barrières pƌoĐhes de la stœĐhioŵĠtƌie ;ɶ = ϭϬͿ a ĠtĠ ƌĠalisĠ. L’utilisatioŶ de ĐouĐhes ďaƌƌiğƌes 
pour séparer des couches ultra-minces contenant un excès de silicium permettrait de mieux 
contrôler la taille des nc-Si formés [55]. Le pƌoĐĠdĠ PECVD offƌe l’aǀaŶtage de dĠposeƌ 
aisément des films de composition variable in situ. Ainsi, 15 bicouches ont été 





ellipsométrie à partir des indices optiques trouvés précédemment (cf. chapitre 4) sont de  
2,0 ± 0,4 nm et 2,1 ± 0,5 nm pour les couches contenant des nc-Si et les couches barrières 
respectivement. L’aĐĐğs à la ŵiĐƌosĐopie ĠleĐtƌoŶiƋue ĠtaŶt liŵitĠ, Ŷous Ŷ’aǀoŶs pas pu 
oďteŶiƌ d’iŵage TEM de cet échantillon et ǀĠƌifieƌ Đes ǀaleuƌs d’épaisseur. Celles-ci nous 
semblent toutefois raisonnables pour les temps de dépôt de 40 s et 60 s utilisés. 
Les caractéristiques courant-tension mesurées dans le noir et sous éclairement sont 
représentées sur la Figure 6.14. Ces caractéristiques sont similaires à l’ĠĐhaŶtilloŶ ɶ = Ϭ,ϳ eŶ 
couche mince seule (« single layer »). Seul le niveau de courant est plus faible pour la 
ŵultiĐouĐhe Đe Ƌui s’eǆpliƋue paƌ la pƌĠseŶĐe des ĐouĐhes ďaƌƌiğƌes Ƌui joueŶt le ƌôle de 
résistance [207]. DaŶs le Ŷoiƌ ou sous ĠĐlaiƌeŵeŶt, l’ĠĐhaŶtilloŶ Ŷe pƌĠseŶte aucun 
phénomène de chargement. Nous avons pourtant mis en évidence le rôle des liaisons 
peŶdaŶtes du siliĐiuŵ au seiŶ des ĐouĐhes de ƌĠfĠƌeŶĐe ɶ = ϭϬ ƌeĐuites sur le piégeage de 
charges négatives et positives, qui mène à un écrantage des caractéristiques I-V. Dans le cas 
de la multicouche, oŶ deǀƌait logiƋueŵeŶt ƌetƌouǀeƌ l’iŶflueŶĐe de ces défauts au niveau de 
la couche ďaƌƌiğƌe, Đe Ƌui Ŷ’est pas le Đas. Le piĠgeage de Đhaƌge Ŷ’est iĐi pas aĐtif Đaƌ 
l’Ġpaisseuƌ des ĐouĐhes ďaƌƌiğƌes est suffisaŵŵeŶt faiďle ;Ϯ,ϭ ± Ϭ,ϱ ŶŵͿ pouƌ laisseƌ passeƌ 
les charges par effet tunnel direct. Cela suggğƌe Ƌue daŶs le Đas d’uŶe ĐouĐhe 
nanocomposite contenant des nc-“i isolĠs, uŶe ďaƌƌiğƌe de Ŷitƌuƌe d’eŶǀiƌoŶ Ϯ Ŷŵ est 
adéquate pour permettre le passage du courant par effet tunnel direct de particules en 
particules. 























Figure 6.14 : caractéristiques I-V daŶs le Ŷoiƌ et sous ĠĐlaiƌeŵeŶt d’uŶ eŵpileŵeŶt de 15 
bicouches composées de couches a-SiNx riches eŶ “i ;ɶ = Ϭ,ϳͿ et de couches barrières ;ɶ = ϭϬͿ. 
6.4 Conclusion et perspectives 
Dans ce chapitre, nous avons décrit à partir des caractéristiques courant-tension les 
mécanismes de transport et de chargement possibles des échantillons nanocomposites qui 
oŶt ĠtĠ l’oďjet des Ġtudes stƌuĐtuƌales et optiƋues pƌĠĐĠdeŶtes. Cette Ġtude Ŷous a peƌŵis 
de mettre en avant quelques propriétés électriques intéressantes et ouvre la voie à des 
caractérisations futures plus approfondies. 




Les échantillons de référence que sont le nitrure de silicium et le Si polycristallin montrent 
des phénomènes de chargemeŶt Ƌue l’oŶ peut attƌiďueƌ auǆ liaisoŶs peŶdaŶtes du “i. Le 
caractère amphotère des défauts neutres Si3
0 permet la création de charges positives ou 
négatives aux interfaces dont la conséquence est un écrantage des caractéristiques I-V. Ces 
charges sont évacuées plus ou moins rapidement selon la conductivité du matériau. En 
ƌeǀaŶĐhe, l’ĠĐhaŶtilloŶ ĐoŵposĠ d’uŶ ƌĠseau de ŶĐ-Si percolés ne se charge pas car aucun 
phĠŶoŵğŶe d’hǇstĠƌĠsis Ŷ’a ĠtĠ oďseƌǀĠ. OŶ peut doŶĐ faiƌe l’hǇpothğse Ƌue la ĐouĐhe 
contient une faible quantité de liaisons pendantes du Si dans ce cas, ce qui rejoint les 
conclusions des mesures de photoluminescence précédentes. Le traitement thermique 
aurait ainsi pour effet de réarranger le matériau et de « guérir » les liaisons pendantes du Si 
prĠseŶtes daŶs l’ĠĐhaŶtilloŶ ŶoŶ ƌeĐuit. De plus, les ŶĐ-Si étant fortement percolés, le 
phénomène de stockage de charge au sein de nc-“i isolĠs Ŷ’est pas oďseƌǀĠ. 
Deux mécanismes peuvent expliquer le transport des porteurs de charge dans le nitrure de 
silicium amorphe : la génération de paires électron-trou à partir des défauts Si3
0 et l’effet 
tuŶŶel assistĠ paƌ les dĠfauts ;eŶ l’oĐĐuƌƌeŶĐe les liaisoŶs peŶdaŶtes du “iͿ. L’illuŵiŶatioŶ de 
la ĐouĐhe peƌŵet d’aĐtiǀeƌ Đes dĠfauts, Đ'est-à-diƌe d’appoƌteƌ l’ĠŶeƌgie nécessaire aux 
charges pour transiter à travers le matériau. En ce qui concerne la couche contenant les nc-
Si, les charges circulent librement à travers la bande de conduction du Si en raison du 
caractère fortement percolé de la couche nanocomposite. Les courants mesurés sont du 
même ordre de grandeur que pour la couche de Si polycristallin car le régime de saturation 
du courant est atteint. 
Enfin, un effet photovoltaïque a été démontré lorsque la couche nanocomposite est 
déposée sur un substrat faiblement dopé. Toutefois, il est très probable que la majorité du 
rayonnement lumineux soit alors absorbé dans le substrat qui contribue au photocourant 
gĠŶĠƌĠ paƌ la zoŶe de Đhaƌge d’espaĐe. Le phĠŶoŵğŶe de photoĐoŶduĐtioŶ oďseƌǀĠ pouƌ la 
couche déposée sur un substrat fortement dopé pourrait cependant indiquer la génération 
de paires électron-trou au sein des nc-Si. 
Ces résultats préliminaires ĐoŶstitueŶt la ďase d’uŶe Ġtude appƌofoŶdie et offrent des 
perspectives encourageantes. Des mesures en température ainsi que des mesures capacité-
tension seront nécessaires afin de connaître plus précisément le rôle et la nature des 
défauts. Il sera de plus primordial de régler les problèmes liés à la disparité des mesures afin 
d’Ġtudieƌ et de Đoŵpaƌeƌ de façoŶ fiaďle les ĠĐhaŶtilloŶs ĐoŶteŶaŶt diffĠƌeŶtes fƌaĐtioŶs 
volumiques de nc-Si. En particulier, il seƌa iŶtĠƌessaŶt d’ĠteŶdƌe Đes ŵesuƌes à des ĐouĐhes 
ŵoiŶs peƌĐolĠes afiŶ d’ĠĐlaiƌĐiƌ le ƌôle de la ŵatƌiĐe “i3N4 et l’iŶflueŶĐe de la ŵiĐƌostƌuĐtuƌe. 
Enfin, une structure comprenant un substrat isolant pourra être fabriquée pouƌ l’Ġtude des 
propriétés photovoltaïques. Dans ce cas, il sera indispensable de doper la couche 
ŶaŶoĐoŵposite afiŶ de ĐƌĠeƌ uŶe zoŶe de Đhaƌge d’espaĐe et de sĠpaƌeƌ les ĠǀeŶtuelles 
paires électron-trou créées dans la couche. 







Ce mémoire s’est iŶtĠƌessĠ à la faďƌiĐatioŶ et l’Ġtude des pƌopƌiĠtĠs stƌuĐtuƌales, optiƋues et 
électriques de matériaux composites à base de nanocristaux de silicium contenus dans des 
matrices amorphes de carbure et nitrure de silicium. De par leurs propriétés nouvelles, ces 
matériaux suscitent un intérêt grandissant pour les nombreuses applications envisagées 
dans les domaines de la micro-optoĠleĐtƌoŶiƋue et du photoǀoltaïƋue. L’oďjeĐtif de Đe travail 
Ġtait d’Ġlaďoƌeƌ et de ĐaƌaĐtĠƌiseƌ des ĐouĐhes ŵiŶĐes ŶaŶoĐoŵposites à paƌtiƌ de deux 
approches différentes. La première consiste à faire nucléer et croître des nc-Si par LPCVD sur 
uŶe suƌfaĐe de Đaƌďuƌe de siliĐiuŵ, la deuǆiğŵe est ďasĠe suƌ le dĠpôt d’uŶe ĐouĐhe de 
Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ ƌiĐhe eŶ “i suiǀi d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe. Dans le travail réalisé, 
Ŷous aǀoŶs paƌtiĐuliğƌeŵeŶt ŵis l’aĐĐeŶt suƌ deuǆ aspeĐts des sǇstğŵes à ďase de ŶĐ-Si 
souvent négligés dans la littérature : les effets de surface/interface et le rôle de la matrice. 
Avec la réduction de la taille des particules et l’augŵeŶtatioŶ du ƌappoƌt suƌfaĐe-sur-volume, 
les interfaces influencent de manière critique les propriétés du matériau nanocomposite. Par 
ailleurs, les matériaux amorphes sont connus pour contenir une concentration importante 
de défauts dont le rôle sur les propriétés des ŵatĠƌiauǆ Ŷ’est pas Đlaiƌ. C’est pouƌƋuoi, afiŶ 
d’iŶteƌpƌĠteƌ les ƌĠsultats oďseƌǀĠs et d’ideŶtifieƌ les phĠŶoŵğŶes à l’oƌigiŶe des pƌopƌiĠtĠs 
ŵesuƌĠes, Ŷous aǀoŶs sǇstĠŵatiƋueŵeŶt pƌis eŶ Đoŵpte l’iŶflueŶĐe des iŶteƌfaĐes et de la 
matrice. Les principaux résultats de ce travail de thèse et les analyses qui en découlent vont 
être synthétisés dans ce qui suit. 
L’Ġtude ďiďliogƌaphiƋue préliminaire a ŵoŶtƌĠ l’iŶtĠƌġt Ƌue pƌĠseŶteŶt les ŶĐ-Si pour les 
doŵaiŶes d’appliĐatioŶ eŶǀisagĠs, eŶ particulier pour les mémoires non volatiles à nc-Si et 
les cellules PV multijonctions à nc-Si qui sont les systèmes les plus avancés et les plus 
prometteurs. Cette mise au point souligne le rôle des nc-“i ŵais ŵoŶtƌe aussi l’iŵpoƌtaŶĐe 
de la matrice hôte. AfiŶ d’iŶteƌpƌĠteƌ ĐoƌƌeĐteŵeŶt les ƌĠsultats des Đhapitƌes ĐoŶĐeƌŶaŶt le 
nitrure de silicium, nous avons ensuite fait un bilan des résultats bibliographiques 
concernant les interfaces nc-Si/matrice et les défauts du nitrure de silicium amorphe. Les 
principaux défauts sont les liaisons pendantes du Si situées près du milieu du gap, et les 
défauts de bord de bande, qui gouvernent la luminescence et les propriétés électriques du 
nitrure de silicium amorphe. Les travaux concernant les interfaces planes c-Si/a-Si3N4 
indiquent une interface abrupte composée des différents états nitrurés du Si (Si1+, Si2+, Si3+). 
Toutefois, auĐuŶe Ġtude Ŷ’a ĠtĠ ƌĠpeƌtoƌiĠe ĐoŶĐeƌŶaŶt la stƌuĐtuƌe et la ĐoŵpositioŶ des 
interfaces nc-Si/nitrure. 
Le chapitre 3 concerne les résultats obtenus avec le dépôt de nc-Si par LPCVD sur un alliage 
de carbure de silicium amorphe. Contrairement aux surfaces de SiO2, Si3N4 et SiOxNy, la 





dĠpôt de l’alliage a-SiCx:H par PECVD, séparé du dépôt de nc-Si, nous a permis de contrôler 
étroitement la composition et les propriétés optiques de la couche de carbure. En 
particulier, un gap compris entre 2 et 3,3 eV a été obtenu sur ces matériaux, ce qui pourrait 
conduire à une conductivité électrique compatible avec une collection raisonnable de 
porteurs. Le traitement thermique à 700°C lié au dépôt de nc-Si sur ces couches entraîne un 
réarrangement structural suite à la dissociation des liaisons hydrogénées, mais aucune 
cristallisation de la couche a-SiCx Ŷ’est oďseƌǀĠe. Loƌs de la ŶuĐlĠatioŶ de ŶĐ-Si sur des 
couches a-Si0,8C0,2, la variation de la pression partielle de silane et du temps de dépôt nous a 
permis de contrôler finement les densités et les tailles de nc-Si déposés. Des densités de nc-
Si supérieures à 1012 nc-Si.cm-2 ont ainsi été atteintes. Même si une cristallisation partielle 
est oďseƌǀĠe à ϲϬϬ°C, il est ŶĠĐessaiƌe d’utiliseƌ uŶe teŵpĠƌatuƌe de suďstƌat de ϳϬϬ°C afiŶ 
d’oďteŶiƌ des paƌtiĐules eŶtiğƌeŵeŶt cristallines. Enfin, comparée à des surface de SiO2, la 
nucléation du Si est favorisée sur un couche mince a-Si0,8C0,2 en raison de la concentration en 
Si plus élevée. La nucléation des nc-Si se situe alors entre le mode de nucléation Franck-van 
der Merwe et le mode de nucléation Volmer-Weber, tout en étant différent du mode de 
croissance Stranski-Krastanov. 
Ce pƌoĐĠdĠ d’ĠlaďoƌatioŶ à paƌtiƌ de deuǆ ƌĠaĐteuƌs distiŶĐts, ŵġŵe s’il peƌŵet uŶ ďoŶ 
contrôle des propriétés de la matrice et des nc-Si, est toutefois limité en raison des 
nombreux allers-retours nécessaires pour la fabrication de multicouches ainsi que du 
ǀieillisseŵeŶt des filŵs à ĐhaƋue ƌeŵise à l’aiƌ. C’est pouƌƋuoi Ŷous aǀoŶs ĠtudiĠ daŶs uŶ 
deuxième temps un procédé de fabrication plus classique consistant à déposer par PPECVD 
une couche a-SiNx:H ƌiĐhe eŶ “i suiǀi d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe afiŶ de pƌĠĐipiteƌ et de 
cristalliser le silicium en excès. Des couches minces allant de quelques nanomètres à 
plusieurs centaines de nanomètres peuvent être élaborées par ce procédé, ce qui permet de 
plus amples caractérisations structurales, optiques et électriques. 
DaŶs le Đhapitƌe ϰ, l’aŶalǇse des pƌopƌiĠtĠs phǇsiĐo-chimiques des films tels que déposés 
nous a permis de déterminer les paƌaŵğtƌes de dĠpôt peƌŵettaŶt d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes a-
SiNx:H ĐoŶteŶaŶt uŶ eǆĐğs de siliĐiuŵ paƌ ƌappoƌt à la stœĐhioŵĠtƌie. DaŶs Đe Đas, la 
déconvolution des spectres XPS en lien avec les mesures de spectroscopie Raman indiquent 
que des domaines de Si amorphes sont formés directement pendant le dépôt plasma et 
incorporés aux films en croissance. Après un recuit à 1100°C pendant 1 h, plusieurs 
techniques (DRX, HRTEM, Raman) mettent en évidence la présence de nc-Si dans ces 
couches. La modélisation des spectƌes RaŵaŶ Ŷous a peƌŵis d’estiŵeƌ la taille ŵoǇeŶŶe des 
nc-Si. Celle-Đi Ŷe diŵiŶue Ƌue lĠgğƌeŵeŶt de ϰ,ϲ Ŷŵ et ϯ,ϴ Ŷŵ loƌsƋue l’eǆĐğs de siliĐiuŵ 
dans les couches telles que déposées passe de 44 % à 17 %. Il est donc difficile par cette 
ŵĠthode d’oďteŶiƌ un large intervalle de tailles. L’ĠpauleŵeŶt oďseƌǀĠ suƌ les speĐtƌes 
Raman vers 494 cm-1 a été attribué à un effet de la surface des nc-“i plutôt Ƌu’à uŶ ƌĠsidu de 
“i aŵoƌphe. EŶfiŶ, l’Ġtude appƌofoŶdie des speĐtƌes XP“ Ŷous a peƌŵis de ĐoŵpƌeŶdƌe le 
processus de formation des nc-Si : les atomes de Si en excès dans la matrice sont incorporés 





matériau biphasé stable composé de nc-Si dans une matrice Si3N4. Nous proposons un 
modèle pour la structure des interfaces nc-Si/a-Si3N4. Celles-ci seraient composées de ponts 
azotés Si2-N-Si permettant une transition abrupte de la phase cristalline à la phase amorphe. 
Cette architecture est suggérée par les spectres XPS qui montrent la pƌĠseŶĐe d’Ġtats 
nitrurés intermédiaires Si2+ en forte densité aux interfaces. 
Les propriétés optiques des couches nanocomposites à base de nitrure de silicium ont 
eŶsuite ĠtĠ aŶalǇsĠes. Outƌe l’estiŵatioŶ des fƌaĐtioŶs ǀoluŵiƋues de ŶĐ-“i, l’ellipsoŵĠtrie 
spectroscopique nous a permis de déterminer les constantes diélectriques du Si confiné dans 
une matrice a-Si3N4 à partir de la loi de dispersion de Tauc-Lorentz. Nous observons une 
influence importante de la taille sur ces constantes, en particulier un lissage et un décalage 
vers les faibles énergies de la fonction diélectrique complexe avec la diminution de la taille 
des nc-Si. Cette évolution est expliquée par une forte interaction électron-phonon due à la 
rigidité de la matrice a-Si3N4. Le phénomène de confinement des électrons au sein des nc-Si 
et de l’ouǀeƌtuƌe du gap est ĠgaleŵeŶt ŵis eŶ ĠǀideŶĐe paƌ l’ĠǀolutioŶ du paƌaŵğtƌe Eg 
déterminé par la loi de Tauc-LoƌeŶtz, aiŶsi Ƌue paƌ la ŵesuƌe du ĐoeffiĐieŶt d’aďsoƌptioŶ. 
Celui-ci indique une augmentatioŶ de la foƌĐe d’osĐillateuƌ du “i ĐoŶfiŶĠ daŶs la paƌtie de 
faible énergie. Enfin, des mesures de photoluminescence résolue en temps nous ont permis 
de ĐoŶĐluƌe Ƌue l’utilisatioŶ d’uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe de siliĐiuŵ est peu appƌopƌiĠe à l’Ġtude 
de l’Ġŵission optique des nc-Si, en raison des nombreux défauts radiatifs et non radiatifs 
présents dans le nitrure et aux interfaces. La luminescence des couches contenant des nc-Si 
a été attribuée aux états localisés de bord de bande de la matrice amorphe et aux ponts Si2-
N-“i d’iŶteƌfaĐe. Loƌs du ƌeĐuit et du ƌĠaƌƌaŶgeŵeŶt ĐhiŵiƋue de la ĐouĐhe, les liaisoŶs 
pendantes du Si disparaissent comme le montre le déclin rapide de la luminescence dans ce 
cas. 
Dans le dernier chapitre, une étude prospective sur les propriétés électriques des couches 
nanocomposites a été réalisée à partir de caractéristiques courant-tension. Les couches de 
nitrure de silicium et de Si polycristallin ne contenant pas de nc-Si possèdent des propriétés 
de ĐhaƌgeŵeŶt ĠleĐtƌiƋue Ƌui peuǀeŶt s’eǆpliquer par la présence de liaisons pendantes du 
Si. Ces dernières se comportent comme des pièges amphotères qui permettent la création 
de charges fixes positives ou négatives. Dans le cas du nitrure, elles autorisent également le 
transport des porteurs de charge par effet tunnel assisté par les défauts sous illumination. 
Concernant la couche contenant des nc-Si fortement percolés, ce phénomène de 
chargement disparait car le matériau est relativement conducteur et possède peu de liaisons 
pendantes du Si. Les mécanismes de conduction sont alors analogues à une couche de Si 
polycristallin en raison de la concentration élevée de silicium. Enfin, la caractéristique I-V 
d’uŶe stƌuĐtuƌe ŵultiĐouĐhe Ŷe ŵoŶtƌe Ƌue peu de diffĠƌeŶĐe paƌ ƌappoƌt à la 
caractéristique I-V d’uŶe ĐouĐhe ŵiŶĐe, si Đe Ŷ’est uŶ Ŷiǀeau de ĐouƌaŶt ŵoiŶdƌe Ƌui peut 





Les différents résultats obtenus lors de cette thèse offrent des perspectives de travail 
intéressantes : 
- Il sera nécessaire de résoudre les défauts de fabrication qui entraînent une faible 
reproductibilité des mesures électriques. La mesure des caractéristiques I-V de couches 
ŶaŶoĐoŵposites ŶoŶ peƌĐolĠes pouƌƌa peƌŵettƌe d’Ġtudieƌ plus pƌĠĐisĠŵeŶt le rôle de la 
matrice a-Si3N4 sur le transport des porteurs de charge et les phénomènes de 
chargement au sein des nc-Si. 
- Pour des applications photovoltaïques, la structure de test devra être améliorée afin de 
mettre en évidence les propriétés photovoltaïques des nc-Si : choix du substrat (quartz, 
Si), choix des électrodes (Al, Au), dopage de la couche nanocomposite, épaisseur de 
dépôt. 
- Des mesures en température ainsi que des mesures capacité-tension pourront nous 
apporter des renseignements supplémentaires sur le rôle et la nature des défauts 
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“ǇŶthğse ďiďliogƌaphiƋue des seĐtioŶs effiĐaĐes de dissoĐiatioŶ, d’ioŶisatioŶ 
et d’eǆĐitatioŶ des pƌiŶĐipauǆ gaz utilisĠs ;Aƌ, CH4, SiH4 et NH3). 
Nous faisons ici une synthèse bibliographique des sections efficaces de dissociation, 
d’ioŶisatioŶ et d’eǆĐitatioŶ des pƌiŶĐipauǆ gaz utilisĠs. La seĐtioŶ effiĐaĐe de ĐollisioŶ dĠĐƌit 
une surface fictive entourant un atome ou une molécule neutre. Une particule (électron, 
ion) se trouvant dans ce disƋue a uŶe gƌaŶde pƌoďaďilitĠ d’iŶteƌagiƌ aǀeĐ Đette espğĐe 
neutre. Pour une collision électron-neutre, la section efficace dépend principalement de 
l’ĠŶeƌgie de l’ĠleĐtƌoŶ ĐoŶsidĠƌĠ. 
 “eĐtioŶs effiĐaĐes de l’aƌgoŶ 
A l’Ġtat foŶdaŵeŶtal, la ĐoŶfiguƌatioŶ ĠleĐtƌoŶiƋue de l’aƌgoŶ de ŶuŵĠƌo atoŵiƋue ) = ϭϴ 
est 3s23p6. Les Ġtats eǆĐitĠs de l’aƌgoŶ peuǀeŶt ġtƌe dĠĐƌits à paƌtiƌ de huit Ŷiǀeauǆ 
énergétiques : 
- Deux niveaux métastables (4s2 et 4s4) de temps de vie longs (50 s) 
- Deux niveaux radiatifs (4s3 et 4s5) de temps de vie court (10 ns) 
- Deux niveaux 4p et 5p qui entraînent des désexcitations vers les niveaux 4s 
- Un niveau Ar** 3d + 5s qui entraîne des désexcitations vers les niveaux 4p 
- Les niveaux Ar*** (> 5p)  
Les seuils d’eǆĐitatioŶ de l’aƌgoŶ pouƌ les Ġtats radiatifs et métastables se situent autour de 
ϭϭ,ϲϱ eV. Le seuil d’ioŶisatioŶ se situe ƋuaŶt à lui à ϭϱ,ϳϲ eV. 
 Sections efficaces du méthane 
Winters [A.1] montre une variation linéaire de la section efficace de dissociation totale du 





































Figure A.1 : seĐtioŶs effiĐaĐes totales de dissoĐiatioŶ et d’ioŶisatioŶ de CH4 mesurées par 
Winters [A1.1]. 
Les sections efficaces pour la production de CH3 à partir des dissociations neutres et des 
ionisations dissociatives de CH4 sont données par Motlagh et Moore [A1.2]. Motlagh 
considère que la production des autres espèces neutres (CHŵ≤Ϯ) est négligeable comparée à 
CH3 qui peut être produit via les réactions : 
    4 3e CH CH H e  (Dissociation neutre)       4 3e CH CH H 2e  (Ionisation dissociative)  
Les sections efficaces de dissociation de CH4 en CH3 et CH2 ont également été mesurées par 
Nakano et al. [A1.3] qui trouvent des seuils de dissociation à 9 eV et 14 eV pour la formation 
de CH3 et CH2 respectivement.  
Le seuil d’ioŶisatioŶ de CH4 est observé pour une énergie de 13,5 eV environ par Winters et 
al. [A1.1], Chatham et al. [A1.4] ainsi que Rapp et al. [A1.5]. CH4
+ est le principal cation. 
“tƌauď ŵoŶtƌe des ƌĠsultats siŵilaiƌes ŵais aǀeĐ uŶ seuil d’ioŶisatioŶ situĠ lĠgğƌeŵeŶt plus 
haut en énergie (15 eV) [A1.6].  
 Sections efficaces du silane 
Perrin et al. fait uŶe ƌeǀue des pƌoĐessus d’eǆĐitatioŶ, de dissoĐiatioŶ, d’ioŶisatioŶ et 
d’attaĐheŵeŶt liĠs auǆ ĐollisioŶs ĠleĐtƌoŶ-molécule dans un plasma de silane [A1.7]. Les 






Figure A.2 : sections efficaces de SiH4 paƌ iŵpaĐt ĠleĐtƌoŶiƋue ;d’apƌğs PeƌƌiŶ [A1.7]). 
Tous les états excités de SiH4 sont instables et entraînent la dissociation de SiH4. Perrin a 
mesuré la section efficace totale de dissociation de SiH4 ;ŵeŶaŶt à la ĐƌĠatioŶ d’espğĐes 
neutres ou ioniques) pour laquelle il trouve un seuil de dissociation à 8,1 eV. Les sections 
efficaces partielles de dissociation de SiH4 qui sont les sections efficaces des réactions 
menant à la formation des différents radicaux SiHm≤ϯ ne sont pas connues. Toutefois, SiH3 et 
dans une moindre mesure SiH2 sont généralement retenus comme étant les deux produits 
de dissociation majoritaires.  
La seĐtioŶ effiĐaĐe totale d’ioŶisatioŶ est ŵaǆiŵale à ϲϱ eV. Les espğĐes “iH4+ sont instables 
et les ions dominants sont SiH2
+ suivi de SiH3
+, SiH+ et Si+ [A1.7]. Le seuil d’ioŶisatioŶ pouƌ les 
espèces SiH2
+ est de 11,6 eV. 
 “eĐtioŶs effiĐaĐes de l’aŵŵoŶiaĐ 
Les pƌoduits de dissoĐiatioŶ foƌŵĠs daŶs les dĠĐhaƌges d’aŵŵoŶiaĐ oŶt ĠtĠ ĠtudiĠs paƌ 
Müller et al. [A1.8]. Parmi les produits principaux des réactions de dissociation figurent NH2 
(A2A1), NH (C
1ʋͿ et NH ;A3ʋͿ. Les seĐtioŶs effiĐaĐes des pƌoĐessus d’iŶteƌaĐtioŶ ĠleĐtƌoŶ-gaz 
eŶ foŶĐtioŶ de l’ĠŶeƌgie de l’ĠleĐtƌoŶ soŶt doŶŶĠes paƌ HaǇashi suƌ la Figure A.3 [A1.9].  
 





Les courbes correspondant aux réactions de dissociation sont indiquées par qe1 et qe2. Dollet 
[A1.10] attribue la première dissociation qe1 à la réaction : 
    3 2NH e NH H e    
dont le seuil se trouve à 5,6 eV. La deuxième dissociation qe2 est due à la réaction : 
    3 2NH e NH H e    
avec uŶ seuil à ϴ,ϲ eV. La seĐtioŶ effiĐaĐe d’ioŶisatioŶ est ĠgaleŵeŶt iŶdiƋuĠe suƌ la Figure 
A.3. D’apƌğs Mäƌk et al. [A1.11], le seuil d’ioŶisatioŶ se situeƌait à 10,4 eV pour la réaction : 
    3 3NH e NH 2e    
 “ǇŶthğse des seuils d’eǆĐitatioŶ, dissoĐiatioŶ et ioŶisatioŶ des pƌiŶĐipauǆ gaz utilisĠs 
Les seuils d’eǆĐitatioŶ, de dissoĐiatioŶ et d’ioŶisatioŶ de Aƌ, CH4, SiH4 et NH3 répertoriés dans 
la littérature sont résumés dans le Tableau A.1. 
 Excitation (eV) Dissociation (eV) Ionisation (eV) 
Ar 11,55 (Ar 4s5) - 15,76 (Ar
+) 
CH4 - 10 (CH3) 13,5 (CH4
+) 
SiH4 - 6-8,1 (SiHm) 11,6 (SiH2
+) 
NH3 - 5,6 (NH2) 10,4 (NH3
+) 
Tableau A.1 : seuils ĠŶeƌgĠtiƋues pouƌ l’eǆĐitatioŶ, la dissoĐiatioŶ ou l’ioŶisatioŶ de Aƌ, CH4, SiH4 et 
NH3. 
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______________________________________________________________________________________________ 
Due to their specific properties, silicon nanocrystals (Si-nc) embedded in dielectric matrix have recently 
attracted much interest for their use in silicon-based devices. The fabrication of these nanostructures is fully 
compatible with the existing technologies. However, in order to develop efficient devices, the properties of the 
Si-nc and their host matrix have to be strictly controlled. In this work, Si-nc embedded in silicon carbide or 
silicon nitride matrix have been fabricated and characterized to provide a better understanding of the 
structural, optical and electrical properties. These two matrices received our attention because of their 
intermediate gap between silicon and silicon dioxide which is expected to give improved properties for 
electrical components. Two synthesis techniques have been used: the nucleation/growth of Si-nc on a-Si0,8C0,2 
thin films by low pressure chemical vapor deposition (LPCVD), and the deposition by pulsed plasma enhanced 
chemical vapor deposition (PPECVD) of Si-rich a-SiNx alloys followed by high temperature annealing. During the 
results interpretation, a particular attention was paid to the surface/interface effects as well as the influence of 
the matrix. 
After analyzing and controlling the deposition parameters of a-SiCx:H alloys by PECVD, we showed that the 
nucleation/growth of Si-nc on a-Si0,8C0,2 surface by LPCVD is appropriate because of the high Si content in the 
carbide matrix. We obtained Si-nc densities higher than 1012 cm-2, even for low growth time or SiH4 flow rates. 
These results show the feasibility of such structure. A detailed study of the Si-nc/silicon nitride couple was then 
realized using a large range of diagnostics. First, it was shown that the size of Si-nc can be estimated by Raman 
spectroscopy. We also explained the process of Si-nc formation during annealing and suggested a model for the 
structure of Si-nc/a-Si3N4 interfaces from the deconvolution of the XPS spectra. Then, the optical properties of 
Si-nc were determined by spectroscopic ellipsometry and UV-Vis spectroscopy. The increase of the gap, 
broadening and weakening of the dielectric constants, and increase of the absorption coefficient at low energy 
suggest a confinement effect in the Si-nc. Time-resolved photoluminescence measurements indicated that the 
use of a nitride matrix would not be appropriate to the study of Si-nc optical emission, due to the large number 
of radiative and non-radiative defects in the matrix and at the interfaces. Finally, charge carriers transport 
mechanisms through the nanocomposite layer were determined through current-voltage measurements. 
Because the percolation threshold is reached, the film embedding Si-nc behaves as polycristalline Si with a low 
amount of Si dangling bonds. A photoconduction effect is observed which gives interesting works in sight. 
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______________________________________________________________________________________________ 
En raison de leurs propriétés nouvelles, les matériaux composites à base de nanocristaux de silicium (nc-Si) 
contenus dans des matrices siliciées amorphes suscitent un intérêt grandissant pour les nombreuses 
applications envisagées dans les domaines de l'électronique et du photovoltaïque. La fabrication de ces 
nanostructures est parfaitement compatible avec les technologies existantes. Toutefois, afin d'être intégrés 
avec succès dans ces dispositifs, les nc-Si et leur environnement doivent avoir des propriétés maitrisées. Dans 
Đe ĐoŶteǆte, le tƌaǀail de thğse a ĐoŶsistĠ eŶ l’ĠlaďoƌatioŶ et la ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ de ĐouĐhes de Đaƌďuƌe et Ŷitƌuƌe 
de silicium contenant des nc-Si. Ces deux matrices ont retenu notre attention en raison de leur gap 
intermédiaire eŶtƌe la siliĐe et le siliĐiuŵ Ƌui peƌŵettƌait d’oďteŶiƌ des pƌopƌiĠtĠs aŵĠlioƌĠes pouƌ les 
composants électriques. Deux techniques de fabrication ont été étudiées : la nucléation/croissance de nc-Si sur 
des couches minces a-SiCx par dépôt chimique en phase vapeur à basse pression (LPCVD), et le dépôt par CVD 
assistĠ paƌ plasŵa pulsĠ ;PPECVDͿ d’alliages a-SiNx riches en Si, suiǀi d’uŶ ƌeĐuit à haute teŵpĠƌatuƌe. Loƌs de 
l’iŶteƌpƌĠtatioŶ des ƌĠsultats, uŶe atteŶtioŶ paƌtiĐuliğƌe a ĠtĠ poƌtĠe auǆ effets de surface/interface et au rôle 
de la matrice sur les propriétés mesurées.  
Apƌğs aǀoiƌ ĠtudiĠ et ŵaitƌisĠ les ĐoŶditioŶs de dĠpôt d’alliages a-SiCx:H par PECVD, nous montrons que la 
nucléation/croissance de nc-Si sur une surface a-Si0,8C0,2 par LPCVD est favorisée en raison de la concentration 
en Si élevée de la matrice. Des densités surfaciques de nc-Si supérieures à 1012 cm-2 ont ainsi été atteintes, 
même pour des temps de dépôt courts ou des débits de silane faibles. Ces premiers résultats indiquent la 
faisabilité de ce type de structure. Une étude approfondie sur le couple nc-Si/nitrure de silicium a ensuite été 
menée. Les propriétés structurales, optiques et électriques de couches de nitrure contenant des nc-Si ont été 
ĐaƌaĐtĠƌisĠes à paƌtiƌ d’uŶ laƌge Ġǀentail de techniques. Après avoir estimé la taille des nc-Si par spectroscopie 
RaŵaŶ, la dĠĐoŶǀolutioŶ des speĐtƌes XP“ Ŷous a peƌŵis d’eǆpliƋueƌ les processus de formation des nc-Si lors 
du recuit et de proposer un modèle pour décrire la structure des interfaces nc-Si/a-Si3N4. Les propriétés 
optiques des nc-Si ont ensuite été déterminées par ellipsométrie spectroscopique et spectrophotométrie UV-
Vis. L’ĠlaƌgisseŵeŶt du gap, le lissage des ĐoŶstaŶtes diĠleĐtƌiƋues et l’augŵeŶtatioŶ du ĐoeffiĐieŶt 
d’aďsoƌptioŶ auǆ faiďles ĠŶeƌgies aǀeĐ la diŵiŶutioŶ de la taille des paƌtiĐules suggğƌeŶt uŶ effet de 
confinement quantique au sein des nc-Si. Des mesures de photoluminescence résolue en temps nous ont 
peƌŵis de ĐoŶĐluƌe Ƌue l’utilisatioŶ d’uŶe ŵatƌiĐe de Ŷitƌuƌe est peu appƌopƌiĠe à l’Ġtude de l’ĠŵissioŶ optiƋue 
des nc-Si en raison des nombreux défauts radiatifs et non radiatifs présents dans la matrice et aux interfaces. 
Enfin, les mécanismes de transport des porteurs de charge à travers la couche nanocomposite ont été étudiés à 
partir de mesures courant-tension. En raison de son caractère percolé, la couche se comporte de façon 
analogue à une couche de Si polycristallin avec une faible concentration de liaisons pendantes du Si. Un effet 
de photoconduction attribué aux nc-Si est observé, ce qui offre des perspectives de travail intéressantes. 
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